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 Citations de poitevins célèbres résumant le déroulement d’un doctorat 
 
 « Vous avez des convictions ? Faites-leur confiance. Soyez enthousiaste, imposez votre 
vision, votre rêve. » 
René Monory (1923-2004), Garagiste, Maire de Loudun (1959-1999), Sénateur de la Vienne (1968-
1977, 1981-1986, 1988-2004), Président du conseil général de la Vienne 
(1977-2004) et fondateur du Futuroscope, Ministre de l’Industrie, de 
l’Artisanat et du Commerce (1977-1978), Ministre de l’Economie et des 
Finances (1978-1981), Président du comité intérimaire du Fonds 
monétaire international (FMI) (1980-1981), Président du conseil régional 
de Poitou-Charentes (1985-1986), Ministre de l’Education nationale 
(1986-1988), Président du Sénat français (1992-1998). 
 
« Notre route est droite, mais la pente est forte » 
« La route, elle est faite pour bouger, pas pour mourir » 
« Quand le cheval trébuche, c'est le cavalier qui doit se sentir responsable » 
« L'avenir est une suite de quotidiens » 
« Je vous recommande la positive attitude » 
« Je ne travaille pas pour moi, je n'ai pas un ego hypertrophié »  
« J'ai mes rondeurs mais j'ai mon énergie » 
« Il faut sauter des haies et finalement, je saute les haies les unes après les autres » 
«Merci de nous montrer que la victoire n'est pas facile, qu'elle se gagne étable par 
étable, commune par commune  » 
« Il faut avoir conscience de la profondeur de la question du sens » 
Jean-Pierre Raffarin, Cadre de communication d’entreprise, Président du conseil régional de Poitou-
Charentes (1988-2002), Député européen (1989-1995), Ministre des Petites et 
moyennes entreprises, du Commerce et de l'Artisanat (1995-1997), Sénateur de 
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Le gaz de synthèse est utilisé depuis plusieurs siècles, initialement comme combustible pour 
l’éclairage public avant d’être étendu plus récemment aux utilisations domestiques et 
industrielles, notamment pour la production d’hydrogène. La demande de gaz de synthèse et 
d’hydrogène augmentera dans les prochaines années du fait des restrictions plus sévères 
mises en place pour les moteurs, du raffinage de pétroles plus lourds et du développement de 
l’hydrogène en tant que vecteur d’énergie. Les volumes actuellement produits sont si 
importants qu’une très faible amélioration du rendement engendre une diminution drastique 
des coûts et rejets. Toutefois ces évolutions doivent être faites sans réduction de la fiabilité 
mais surtout de la sécurité de ces installations. Le choix des matériaux est donc capital. 
La corrosion est un facteur de dégradation commun des installations industrielles. 
Parmi les types de corrosion, la corrosion par « metal dusting » est communément 
rencontrée dans les installations de reformage du gaz naturel. Elle conduit à une dégradation 
catastrophique peut être à l’origine d’arrêts d’urgence de ces sites de production. La 
corrosion catastrophique par « metal dusting » est un phénomène compliqué qui n’est 
aujourd’hui pas encore totalement compris et maîtrisé. La multiplicité des paramètres 
influençant le « metal dusting », mais aussi leur intrication, rendent les observations 
difficilement extensibles d’une condition à une autre. La complexité de cette forme 
particulière de corrosion induit une grande disparité dans les études passées, ce qui se traduit 
par une multiplicité des propositions de mécanisme, et ce même pour des métaux purs, 
comme le fer ou le nickel. Ce manque de compréhension du phénomène rend également très 
difficile les prévisions de durée de vie qui sont pourtant essentielles à la gestion des 
installations industrielles. 
Ce travail de thèse s’inscrit dans un projet ANR plus large, le projet ANR SCAPAC 
(Severe Corrosion Atmosphere and Protection Against Corrosion) qui vise à développer des 
revêtements protecteurs pour la corrosion par « metal dusting », rencontrée notamment 
dans les usines de reformage du gaz naturel,  et par les sels fondus, touchant les usines 
d’incinération des déchets domestiques en vue de leur valorisation énergétique. Ce projet 
inclut des partenaires industriels qui rencontrent de tels problèmes de corrosion sur leurs 
sites (Air Liquide, Veolia) et des partenaires académiques (IJL, CIRIMAT), dont l’objectif est 
d’améliorer la compréhension des mécanismes de corrosion. La finalité du projet est de 
pouvoir formuler des revêtements et d’optimiser les conditions de dépôt par cémentation en 
caisse. La montée en échelle pour l’élaboration des revêtements sur des pièces industrielles à 
géométrie complexe incombe à l’entreprise SEDIS. 
La compréhension des mécanismes de corrosion s’organise en deux groupes d’étude : 
L’IJL et Veolia s’attellent à la compréhension de la corrosion par les sels fondus, tandis qu’Air 
Liquide et le CIRIMAT, en partenariat avec l’ICA, identifient les mécanismes de corrosion 
catastrophique par « metal dusting ». L’IJL produit des revêtements par cémentation en 
caisse pour les deux types de corrosion. 
L’objectif principal de cette thèse est d’étudier les phénomènes de corrosion par 
metal dusting sous atmosphère de laboratoire, à pression atmosphérique, et dans des 
conditions proches de celles observées sur site industriel, sous haute pression. Ces deux 
essais sont réalisés dans des conditions et sur des matériaux proches, afin de pouvoir 
comparer les résultats obtenus. Bien que l’étude du comportement de matériaux alumino-
formeurs soit l’un des objectifs initiaux de cette thèse, ceux-ci ne seront pas présentés ici, 
malgré leur très bon comportement.  En effet, le manque de données ne permet pas encore 
d’appréhender toutes les observations effectuées. Le document suivant s’attardera donc sur 
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le comportement des alliages commerciaux, et plus particulièrement la modélisation de la 
dégradation et ses mécanismes. 
Un état de l’art est avant tout effectué pour mettre en avant la multiplicité des 
mécanismes de corrosion pour le fer et le nickel purs. L’étude des mécanismes de corrosion 
développés pour les matériaux capables de former une couche d’oxyde protectrice montre 
que ceux-ci sont dégradés par piqûration. Différentes origines de l’initiation de la piqûration 
ont été proposées. L’étude des « paramètres matériaux » permet de bien comprendre la 
profusion des interprétations, la nature et la composition de ceux-ci faisant fortement varier 
les comportements, et ce même pour des éléments d’alliage présents en très faible quantité. 
Cette variété de comportement, couplée à la très forte influence des conditions opératoires, 
ne fait que confirmer la complexité de ce type de corrosion. 
Les influences diverses de tous ces paramètres rendent difficiles les extrapolations 
d’un environnement ou d’un matériau à un autre. Pour pouvoir comparer deux études 
différentes, il est nécessaire que celles-ci possèdent des conditions communes. C’est pour 
cette raison que dans cette thèse deux expériences de metal dusting ont été réalisées à des 
températures, activités en carbone et pressions partielles en oxygène proches mais à des 
pressions totales, compositions et débits gazeux fort différents. Celles-ci sont décrites dans le 
deuxième chapitre. Pour pouvoir comparer les résultats des tests de corrosion, ces essais ont 
été réalisés sur les mêmes alliages commerciaux. Ainsi, l’influence de l’atmosphère, mais aussi 
des caractéristiques de chaque matériau, peuvent être décorrélées. De plus, l’influence du 
cuivre sur le comportement d’un matériau chromino-formeur sera étudiée sous haute 
pression grâce à des matériaux modèles. 
La caractérisation des alliages exposés à ces deux environnements montrent un 
classement similaire des matériaux, comme cela est présenté dans le chapitre III. La suite de 
ce chapitre s’attelle à comprendre le bon comportement de certains d’entre eux en se 
focalisant sur les échantillons exposés à l’atmosphère sous haute pression. Les alliages les 
moins résistants, qui présentent une dégradation plus importante sous haute pression, sont 
dégradés par piqûration. 
Une étude des caractéristiques principales de la piqûration sera présentée au chapitre 
suivant (Chapitre IV). Les paramètres seront utilisés dans un modèle de germination-
croissance simulant la cinétique de piqûration en surface. Ce modèle sera ensuite étendu au 
volume pour tenter de représenter la perte de masse des échantillons dégradés. La 
méthodologie proposée pour l’étude des échantillons dégradés sous haute pression sera 
appliquée aux faciès de dégradation plus complexes observés sous pression atmosphérique. 
L’étude de la piqûration des alliages sous pression atmosphérique sera alors confrontée à la 
méthode de suivi usuellement effectuée. L’intérêt industriel d’une telle méthode d’analyse 
sera par ailleurs mis en avant. 
Enfin, le dernier chapitre (Chapitre V) de ce manuscrit tentera de comprendre l’origine 
de la morphologie complexe des piqûres formées en surface des échantillons exposés à 
l’atmosphère sous pression atmosphérique. Le faciès de corrosion observé sous haute 
pression sera ensuite comparé à celui observé sous pression atmosphérique pour déceler des 
similitudes entre les différents mécanismes de corrosion. 
Finalement, les principales conclusions de ces travaux seront données puis des 
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I Définition générale 
La carburation pulvérulente, ou « metal dusting », est la désintégration catastrophique d’un 
matériau métallique à base de fer, de nickel ou de cobalt, en une poussière de fines particules 
de métal et de carbone graphitique, appelée « coke ». Selon le matériau attaqué, des oxydes 
et des carbures peuvent aussi composer le coke. Les particules métalliques peuvent à leur 
tour être dégradées [1]. 
Ce phénomène de corrosion a lieu dans une atmosphère contenant au moins une 
espèce carburante. Il peut s’agir de monoxyde de carbone (CO) en présence de dihydrogène 
(H2), du dioxyde de carbone (CO2) ou bien encore des hydrocarbures (CH4 le plus souvent). 
Les environnements qui provoquent le metal dusting sont caractérisés par une pression 
partielle en oxygène très faible (inférieure à 10-20 bar) et une activité en carbone supérieure à 
1 (le graphite ayant été défini comme état standard). Lorsque l’atmosphère est sursaturée 
relativement au carbone, le mélange gazeux peut revenir à l’équilibre en produisant du 
carbone. Toutefois, la formation de carbone à partir de la phase gazeuse est très lente. 
Lorsque  cette atmosphère est mise en présence d’un matériau métallique à base de fer, de 
nickel ou de cobalt, celui-ci catalyse la réaction [2]. Le carbone est alors déposé en surface du 
métal mais l’atmosphère reste avec une activité en carbone supérieure à 1. Cette 
configuration constitue la force motrice qui peut provoquer le metal dusting. Du fait de 
considérations thermodynamiques et cinétiques, ce phénomène de dégradation est 
généralement observé dans un intervalle de température entre 400°C et 800°C. Bien que les 
phénomènes de carburation et de cokage se retrouvent lors de la corrosion par metal 
dusting, ces trois modes de dégradation doivent être différenciées. En effet, la carburation 
peut se produire pour des activités en carbone inférieures à 1 et le cokage n’est pas 
nécessairement lié à la dégradation du matériau. De plus, les intervalles de température où 
ces phénomènes se retrouvent sont bien plus vastes que ceux où le metal dusting est détecté 
(la description de ces phénomènes est disponible dans la référence [3]). 
La corrosion par metal dusting se retrouve dans de multiples applications industrielles, 
telles que les stations de reformage du méthane [4], de synthèse de l’ammoniac [5] ou du 
méthanol [6], ou encore de gazéification du charbon [7]. 
Le metal dusting se caractérise par un temps d’incubation (caractérisé par une faible 
variation de masse) durant lequel le carbone diffuse dans le matériau jusqu’à sursaturation, 
suivi d’une cinétique de dégradation très rapide de l’alliage. Le fer, le nickel et les aciers 
faiblement alliés sont attaqués sur toute leur surface (Figure I.1.a.) [1, 8]. A l’inverse, les aciers 
inoxydables et les alliages à base de nickel fortement alliés sont attaqués localement, là où la 
couche d’oxyde protectrice présente des défauts. L’attaque se caractérise alors par des 
piqûres [9-11] (Figure I.1.b.). Les produits de corrosion générés se présentent alors sous 
forme de protubérances de carbone pouvant atteindre plusieurs millimètres de long (Figure 
I.1.c.).  
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a) b) c) 
Figure I.1 : Photographies (a) d’un acier 2,25Cr-Mo dégradé par metal dusting, d’après [8] et (b) d’un 
acier 20Cr-32Ni dégradé par metal dusting après nettoyage d’après [1] et (c) d’un alliage 20Cr-12Ni 
attaqué par metal dusting, d’après [1] 
 
II Définition de l’environnement 
II.1 Activité en carbone de la phase gazeuse et pression partielle en oxygène 
Trois réactions conduisant à la formation de carbone sont prises en compte dans les 
atmosphères de metal dusting [1, 9, 10, 12] (Figure I.2). 
 
Figure I.2 : Résumé des réactions mises en jeu à l’interface métal/atmosphère CO-CO2-H2-H2O. Plus les flèches 
sont épaisses, plus la vitesse est importante, d’après [1] 
La première est la réaction de formation du syngas : 
CO + H2 = C + H2O gaz (I.1) 








RT   (I.2) 
avec 𝑃CO, 𝑃H2 et 𝑃H2O les pressions partielles en CO, H2 et H2O, respectivement, 𝑃
0 la 
pression de référence, T la température et R la constante des gaz parfaits (environ 8,314 
J/mol/K). 𝛥𝐺I.1 est l’enthalpie libre de la réaction (I.1). L’enthalpie libre est fonction de 
l’enthalpie et de l’entropie du système, en conséquence du deuxième principe 
d’irréversibilité : 
ΔG = ΔH − TΔS (I.3) 
Les valeurs d’enthalpie 𝛥𝐻 et d’entropie 𝛥𝑆 des équilibres définis dans cette section sont 
regroupées dans le Tableau I.1. 
REACTIONS DE REFORMAGE DU METHANE
REACTION DECISIVE POUR LE TRANSFERT DU CARBONE DANS LE METAL
CO   +   H2 =   C +   H2O
C C
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La seconde réaction pouvant produire du carbone est la réaction d’oxydation du CO, 
communément appelée Equilibre de Boudouard : 
2 CO = C + CO2 (I.4) 








RT   (I.5) 
La dernière réaction est le craquage des hydrocarbures, communément CH4 : 
CH4 = C + 2 H2 (I.6) 









RT   (I.7) 
Cette réaction, endothermique, est le plus souvent négligeable aux températures mises en 
jeu. La réaction inverse, de méthanisation, peut même avoir lieu.  
Lorsqu’un gaz est sursaturé en carbone (ac>1), il peut retourner à l’équilibre en 
formant du carbone (ac=1) qui se dépose en surface des alliages métalliques. Il s’agit du 
phénomène de cokage. Il arrive cependant que le gaz reste sursaturé en carbone. Dans ce 
cas, la catalyse du dépôt de carbone par l’alliage peut conduire à la dégradation par metal 
dusting de celui-ci. La production de carbone étant plus rapide pour la réaction (I.1) que pour 
les réactions (I.4) et (I.6) (Figure I.2), seule la réaction (I.1) est usuellement considérée pour 
calculer l’activité en carbone de l’atmosphère [2]. 
Bien que les atmosphères de metal dusting contiennent habituellement extrêmement peu de 
dioxygène (O2), une oxydation de l’alliage reste possible. En effet, en présence de vapeur 
d’eau et de H2 du dioxygène est formé via l’équilibre : 
H2O gaz = H2 + ½ O2 (I.8) 










  (I.9) 
De même, l’équilibre entre le monoxyde et le dioxyde de carbone peut produire du 
dioxygène : 
CO2 = CO + ½ O2 (I.10) 









  (I.11) 
Dans les environnements contenant de la vapeur d’eau, la réaction (I.8) est utilisée pour 
déterminer la pression partielle en oxygène, du fait de sa cinétique plus rapide [2]. 
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 ΔH (J/mol) ΔS (J/mol/K)  
 CO + H2 = C + H2O (I.1) -134 515 142,17 [13]  
 2 CO = C + CO2  (I.4) -223,01 0,18 [14]  
 CH4 = C + 2 H2 (I.6) 55,6 -0,11 [14]  
 H2O = H2 + ½ O2 (I.8) 246 440 -54,8 [13]  
 CO2 = CO + ½ O2 (I.10) 282 420 -86,28 [2]  
 
II.2 Catalyse de la décomposition du gaz 
A la surface de l’alliage, le gaz se décompose. George Bleyholder [15] a proposé un 
mécanisme de décomposition du CO à la surface du métal, suite à l’étude de la fréquence 
vibratoire des liaisons C–O durant l’adsorption de ce dernier sur du fer pur. Ce mécanisme est 
basé sur un phénomène de « poussée-tirée » [12, 16] entre les orbitales atomiques du métal 
et les orbitales moléculaires du CO. Il fait intervenir cinq étapes : 
1) Une orbitale moléculaire σ pleine du CO localisée, sur l’atome de carbone, transfère 
sa densité d’électrons vers les orbitales non pleines p et d du métal (Figure I.3.a.). 
2) Le métal entre dans un état de densité d’électrons supérieur avec des orbitales dπ 
partiellement remplies. 
3) Les orbitales dπ redirigent ensuite cette densité d’électrons vers les orbitales 
antiliantes pπ* du CO (Figure I.3.b.). 
4) L’énergie de la liaison triple C≡O devient plus faible. Ceci se traduit par une 
fréquence d’élongation plus basse de la liaison C≡O et son allongement. 
5) La dissociation de la molécule de CO est alors facilitée (Figure I.3.c.). 








Figure I.3: Mécanisme de catalyse, d’après [17] 
D’après Nishiyama et al. [18] et Andreoni et al. [19], les propriétés catalytiques pour la 
dissociation du CO dépendent de l’habilité du métal à repousser la densité électronique sur 
les orbitales antiliantes du CO. Ainsi, plus l’orbitale d est remplie, plus celle-ci est près du 
noyau. Le recouvrement avec l’orbitale pπ du CO sera alors réduit et la dissociation du CO de 
moins en moins favorisée. Lorsque l’orbitale d est pleine, la catalyse ne peut pas avoir lieu. 
 Une fois le carbone formé, il peut diffuser dans le matériau métallique. La cinétique de 
transfert du carbone en solution solide, étudiée pour le fer, νc (en moles de carbone/cm²/s), 













gaz ) (I.12) 
Avec nc la quantité de carbone transféré, t le temps, S la surface étudiée, kc la constante de 
vitesse de la réaction, 𝑎C
métalet 𝑎C
gaz
 les activités en carbone à la surface du métal et dans 
l’atmosphère. K0 est la constante d’adsorption de la réaction suivante : 
H2 gaz + Oads = H2O gaz (I.13) 
En effet, l’oxygène peut également s’adsorber en surface du matériau métallique. Il disparaît 
par réaction avec les espèces gazeuses pour donner CO2 ou H2O (équation (I.13)) (Figure I.2). 
Les réactions de surface présentées ci-dessus nécessitent dans un premier temps 
l’adsorption des espèces à la surface de celle-ci. Il est donc nécessaire de décrire l’étape 
d’adsorption à la surface du matériau. 
II.3 Adsorption du gaz à la surface du matériau 
L’adsorption d’une espèce X sur un site S de la surface d’un matériau peut s’écrire [2] : 
𝐗 + 𝐒 = 𝐗|𝐒 (I.14) 
avec X|S l’espèce X adsorbée sur un site S. 
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Les principales espèces oxydantes se présentent sous forme de molécules 
diatomiques homonucléaires (O2, N2, S2). L’adsorption d’une espèce X2 est alors moléculaire 
et en équilibre avec sa dissociation en espèce atomique : 
 𝐗𝟐 + 𝐒 = 𝐗𝟐|𝐒 (I.15) 
𝐗𝟐|𝐒 + 𝐒 = 𝟐 𝐗|𝐒  (I.16) 








  (I.18) 
La concentration de sites S contenant l’espèce X adsorbée, [X|S], peut alors s’exprimer en 
insérant l’équation (I.17) dans l’équation (I.18) : 
[X|S] = [S]√KI.15KI.16√PX2   (I.19) 
Considérant la densité de sites A comme constante, il en découle : 
A = [S] + [X|S] + [X2|S]  (I.20) 
La densité de sites serait de l’ordre de 10-15 sites/cm² [2]. 
La combinaison des équations (I.18), (I.19) et (I.20) permet de mettre en évidence 
(pour un matériau homogène) que la densité de sites d’adsorption non occupés est liée à la 





  (I.21) 
La concentration en espèce adsorbée sous forme atomique peut alors s’exprimer, en 




  (I.22) 
L’espèce atomique adsorbée peut réagir, formant alors un produit (oxyde, sulfure, carbure, 
nitrure). Cette réaction est caractérisée par une constante cinétique kr : 
X|S
kr
→produit   (I.23) 
La vitesse de cette réaction s’exprime donc :  
v = kr[X|S] = kr
A√KI.15KI.16√PX2
1+KI.15PX2+√KI.15KI.16√PX2
   






   
(I.24) 
Evidemment, l’adsorption influant sur la concentration en réactif, une variation de la pression 
partielle en X2 modifie la cinétique de formation du produit. Selon les conditions différentes 
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situations peuvent être observées. Par exemple, si PX2 est extrêmement faible, la cinétique de 
réaction peut s’exprimer : 
v = krA√KI.15KI.16√PX2   (I.25) 
Dans la situation où l’adsorption sous forme moléculaire est thermodynamiquement 




   (I.26) 
A l’inverse, lorsque l’adsorption atomique est prépondérante devant l’adsorption moléculaire 




  (I.27) 
Finalement, si la prépondérance de l’adsorption moléculaire va de pair avec une surface 
réactive sursaturée en précurseur (c'est-à-dire avec une 𝑃X2  suffisamment élevée), la 
cinétique de réaction ne dépend plus des caractéristiques du mélange gazeux : 
v = krA  (I.28) 
Bien que l’espèce riche en carbone principalement rencontrée dans les atmosphères de metal 
dusting soit hétéronucléaire (CO), il semble raisonnable d’estimer que le même raisonnement 
puisse s’appliquer, considérant un comportement identique pour le carbone et l’oxygène et 
négligeant la recombinaison pour former d’autres espèces gazeuses (CO2 et O2). 
Les cinétiques des phénomènes d’adsorption présentées ci-dessus peuvent être les 
étapes limitantes des réactions aux interfaces. Dans les expériences réalisées, les faibles 
pressions utilisées peuvent mener à des réactions dont le transfert à la surface est le facteur 
limitant. 
II.4 Transfert de masse du mélange gazeux à la surface du matériau 
II.4.1 Mélange gazeux sous basse pression 
Les pressions partielles en dioxygène sont usuellement très faibles dans des conditions de 
metal dusting. La cinétique de transfert d’un gaz sous basse pression peut s’exprimer en 
utilisant l’équation de Hertz-Langmuir-Knudsen [20]. Cette équation suppose que le système 
soit à l’équilibre, c’est-à-dire le cas idéal. Elle prend en compte la cinétique de « collage » des 
molécules gazeuses à la surface du matériau ainsi que leur évaporation depuis celle-ci. Elle 




   (I.29) 
avec 𝑘X2  la constante cinétique d’adsorption de l’espèce gazeuse X2, 𝑚X2 la masse d’une 
molécule de X2, 𝑃X2la pression partielle en X2 et 𝑘 la constante de Boltzmann. 
L’équation (I.29) peut aussi se retrouver énoncée sous la forme :  






   (I.30) 
avec 𝑀X2  la masse molaire de l’espèce X2. 
Comme l’équation de Hertz-Langmuir-Knudsen considère un système à l’équilibre sous 
faible pression, elle s’adapte parfaitement à l’étude des transferts de masse en phase gazeuse 
prenant place dans des pores. Elle n’est toutefois pas adaptée à la description d’une 
atmosphère complexe en mouvement. 
II.4.2 Transfert de masse pour un flux de gaz 
Si la cinétique d’oxydation est relativement élevée, cela peut provoquer un appauvrissement 
local en espèces réactives dans le gaz au-dessus de la surface active. Il est alors important 
d’étudier le transfert de masse à travers cette couche appauvrie. Le mélange gazeux est 
usuellement en mouvement lors des études de corrosion à haute température. L’écoulement 
se fait majoritairement de manière parallèle à la surface. La cinétique de transfert dépend 
alors de la vitesse d’écoulement et de la viscosité du gaz. La combinaison des facteurs 
cinétiques et du frottement visqueux déterminent alors la couche limite à la surface du 
matériau. Gaskell [20] a proposé une solution pour exprimer la cinétique de transfert du gaz. 
Lors d’un écoulement gazeux parallèle à une surface, le flux J de l’espèce corrosive vers cette 











surface les pressions partielles de l’espèce X2 dans le mélange gazeux et en 
surface, respectivement. km représente le coefficient de transfert de masse de l’espèce 









   (I.32) 
Avec 𝜈g et 𝜈l les viscosités cinématique et linéaire du gaz, L la longueur de la surface et 𝐷X2Y 
le coefficient de diffusion dans un gaz binaire X2-Y. Ce coefficient de diffusion peut être 











D    
(I.33) 
Avec 𝑀X2  et 𝑀Y les masses molaires des composants X2 et Y du mélange gazeux binaire X2-Y, 
𝑃tot la pression totale, 𝜎X2Y le libre parcours moyen des espèces X2 et Y, et 𝛺X2Y
D  une intégrale 
prenant en compte les collisions. Ces deux derniers paramètres sont disponibles dans des 
abaques. 
 La viscosité cinématique 𝜈g, introduite dans l’équation (I.32), est fonction de la 
viscosité dynamique η et de la masse volumique ρ du mélange gazeux considéré : 





  (I.34) 





  (I.35) 
avec τ les contraintes de cisaillement et dv/dy le gradient de vitesse perpendiculaire au plan 
de cisaillement. 




  (I.36) 
Avec 𝑀X2−Y la masse molaire du gaz, 𝜎  le libre parcours moyen des espèces gazeuses et 𝛺  
une intégrale prenant en compte les collisions (différente de ΩX2Y
D ) pour un fluide considéré. 
Cette dernière équation n’est valable que si le nombre de Schmidt, Sc, est compris 





  (I.37) 
avec D le coefficient de diffusion dans le mélange gazeux. 
Une fois le carbone adsorbé en surface de l’alliage métallique, il peut pénétrer dans ce 
dernier et diffuser. L’enrichissement en carbone du matériau métallique constitue la première 
étape dans la dégradation des alliages par metal dusting. 
 
III Mécanismes de dégradation des alliages peu alliés 
Le fer pur et le nickel pur sont attaqués sur toute leur surface, selon des mécanismes très 
différents. Les alliages peu alliés, qu’ils soient ferritiques ou austénitiques, suivent les mêmes 
mécanismes de dégradation que l’élément pur qui constitue leur base (c'est-à-dire le fer ou le 
nickel). Chaque phase d’un alliage biphasé est dégradée selon le mécanisme qui lui est 
propre. Ces différents mécanismes sont décrits dans cette section. 
III.1 Alliages ferritiques 
Lorsqu’un matériau ferritique est exposé à des conditions de metal dusting, il catalyse la 
décomposition du CO et s’enrichit en carbone jusqu’à sursaturation. Le matériau est alors 
dégradé par metal dusting. Ensuite la formation de cémentite métastable intervient 
généralement dans le mécanisme de dégradation [1, 10-12, 23-29]. En effet, une atmosphère 
avec une activité en carbone ac > ac
Fe3C > 1 peut entraîner la formation de cémentite en 
surface du matériau. 
III.1.1 Mécanismes 
Selon de nombreux auteurs [1, 10, 11, 23-26, 29], du fait d’un dépôt de graphite à l’interface 
cémentite/atmosphère, l’activité en carbone à l’interface graphite/cémentite est égale à 1. La 




Fe3C > 1) se décompose alors en ferrite et en carbone graphitique à 
l’interface graphite/cémentite. Le carbone libéré participe à la croissance des plans 
graphitiques dans la couche de cémentite, entretenant la réaction (Figure I.4). Le fer issu de la 
désintégration est incorporé dans le coke où il catalyse la formation de carbone. 
Au-delà de 700°C et au tout début de la dégradation, le fer issu de la décomposition 
de la cémentite forme une couche continue de ferrite à l’interface graphite/cémentite (Figure 
I.4.g.). La forte expansion volumique résultant de la germination de graphite au sein de cette 
couche conduit à la dégradation de cette dernière : il s’agit du phénomène de graphitisation. 
Le mécanisme de dégradation se poursuit ensuite comme décrit précédemment. 
 
Figure I.4 : Mécanisme de dégradation du fer et des aciers peu alliés, d’après [1] 
D’autres auteurs [12] estiment que le graphite germe aussi à l’intérieur la couche de 
cémentite. L’expansion volumique résultante provoque la désintégration du carbure (Figure 
I.5). 
T<700°C T>700°C





Figure I.5 : (a) Gradient d’activité en carbone dans la couche de cémentite et dans le fer, (b) germination interne de graphite 
dans la couche de cémentite sur un site de germination préférentiel, d’après [12] 
 
Une succession des deux mécanismes présentés ci-dessus a été proposée par Szakálos et al. 
[30] pour la dégradation par metal dusting du fer pur. Ce mécanisme a été proposé pour 
expliquer les morphologies observées pour de longues durées d’exposition, où l’épaisseur de 
la couche de cémentite décroît jusqu’à ne plus être visible. Ce mécanisme est identique au 
mécanisme de décomposition de la cémentite mais comprend deux étapes supplémentaires 
(Figure I.6) :  
1) La cémentite en contact avec le graphite se décompose en un eutectoïde 
ferrite+graphite. Du fait de l’activité en carbone inférieure à 1,7 dans l’eutectoïde et 
dans la ferrite du matériau initial, la formation de cémentite n’est plus 
thermodynamiquement favorisée à l’interface avec la ferrite. L’eutectoïde et la 
cémentite restants sont graphitisés. 
2) L’alliage ferritique est graphitisé. Il s’agit du régime permanent de la dégradation. 




Figure I.6 : Mécanisme de dégradation du fer pur par décomposition de la cémentite puis graphitisation, d’après [30] 
III.1.2 Cinétique 
Selon les auteurs des deux premiers mécanismes [1, 10-12, 23-26], la dégradation du 
matériau est un phénomène de surface. Sa cinétique suit donc une loi linéaire. La perte de 




MDt  (I.38) 
avec 𝑘l
MD la constante linéaire de dégradation par metal dusting. 
La cémentite continue de croître durant sa décomposition ou sa graphitisation, par 
diffusion du carbone dans cette phase. Sa variation d’épaisseur dépend donc à la fois de sa 









avec e l’épaisseur de la couche et 𝑘p
Fe3C la constante de croissance parabolique. 
Grabke et al. [29], qui considèrent que la cémentite se décompose, ont étudié la 
dégradation par metal dusting dans une atmosphère 74H2-24CO-2H2O entre 400°C et 600°C. 
Ils ont déterminé que la décomposition de la cémentite est l’étape cinétiquement limitante 
pour une température inférieure à 540°C. Au-delà, c’est la cinétique de transfert du carbone 
de l’atmosphère dans le matériau qui contrôle la cinétique globale (équation (I.12)). 
Szakálos et al. [30] considèrent que la cémentite ne croit plus une fois sa 
décomposition commencée. Ainsi, la cinétique de dégradation est celle définie ci-avant pour 
la décomposition de la cémentite, 𝑘l
MD. Une fois la cémentite entièrement consommée, la 
vitesse de dégradation est alors régie par la graphitisation de la ferrite. 
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III.2 Alliages austénitiques peu alliés 
Les mécanismes de dégradation des alliages austénitiques peu alliés ne font pas intervenir la 
formation de carbures du type M3C (avec M=Fe, Ni). En effet, même si ceux-ci sont 
thermodynamiquement stables, la cinétique de carburation très faible et un dépôt de 
graphite favorisé par la catalyse font que ceux-ci ne sont pas formés [12]. Les mécanismes de 
dégradation définis ci-après, bien qu’explicités pour le nickel, sont applicables aux matériaux 
austénitiques à base de fer. 
III.2.1 Relation d’épitaxie entre le graphite et le nickel 
Il existe une relation d’épitaxie entre  le plan (111) du nickel et le plan (0001) du graphite, 
selon les directions [1-10] du nickel et [11-20] du graphite [31, 32] (Figure I.7).  
 
 
Figure I.7 : dépôt de graphite (cercles noirs) en surface du plan (111) du nickel (cercles gris), d’après [12] 
Des études effectuées sur des alliages binaires de type Ni-Cu [33] ont estimé qu’un site de 
germination du graphite nécessite entre 16 et 20 atomes de nickel voisins. Ce nombre élevé 
s’explique par la nécessité d’avoir plusieurs unités hexagonales afin d’atteindre une taille 
critique et ainsi obtenir un germe stable. 
L’étude de Zhang et al. [33] a mis en évidence la présence d’un site de germination 
plus petit, impliquant moins d’atomes de Ni. Sur ces sites se forment des filaments de 
carbone qui ne participent pas à la dégradation. 
Il est important de décorréler la relation d’épitaxie entre la maille austénitique et la 
maille hexagonale du graphite présentée ici et la catalyse de décomposition du CO expliquée 
précédemment (voir Partie II.2). En effet, la décomposition du CO forme du carbone 
élémentaire. Ce carbone élémentaire peut alors participer à la formation de graphite du fait 
de l’épitaxie entre l’austénite et le graphite. Cependant il n’y a pas d’interdépendance entre 
ces deux réactions. 
III.2.2 Dégradation par graphitisation depuis la surface 
Grabke et al. [9] ont proposé un mécanisme de dégradation basé sur la croissance de plans 
graphitiques. Lorsque ces plans croissent vers l’intérieur de la matrice, le matériau est 
dégradé (Figure I.8). Ce mécanisme, repris par Schneider et al. [34] et confirmé par d’autres 
auteurs [35, 36], se décompose en deux étapes principales:  
1) Après sursaturation en carbone de la matrice austénitique, les relations d’épitaxie 
entraînent une précipitation de graphite en surface selon différentes orientations. 
2) Lorsque les plans graphitiques des dépôts sont inclinés par rapport à la surface du 
métal, ils croissent vers l’intérieur de l’alliage en consommant le carbone dissous. Les 
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contraintes résultantes entraînent la dégradation de l’alliage (Figure I.8). Les plans 
graphitiques croissent à l’intérieur de l’alliage en consommant le carbone dissous dans 
la matrice mais aussi par diffusion du carbone depuis la surface jusqu’à l’extrémité des 
plans graphitiques. Les produits de corrosion sont donc considérés perméables au gaz. 
Wei et al. [35] ont observé la dégradation par metal dusting sur des monocristaux de 
nickel présentant en surface les plans (111), (110) ou (100). A la surface des plans (111) et 
(110) du nickel, un dépôt de carbone présentant des plans graphitiques parallèles à la surface 
est observé. Aucune attaque par metal dusting n’est alors détectée. A l’inverse, le dépôt de 
carbone à la surface du plan (100) présente des plans graphitiques orientés plus ou moins 
perpendiculairement par rapport à la surface, conduisant à une dégradation du monocristal. Il 
peut être conclu de cette étude que le mécanisme de dégradation du matériau est 
directement relié aux relations d’épitaxie existant entre le nickel et le graphite (voir III.2.1). 
 
Figure I.8 : Metal Dusting des alliages à base de nickel, d’après [9] 
D’après différentes études [25, 37-39], la dégradation se fait par dissolution des éléments 
d’alliage en bout des plans graphitiques (Figure I.9). Ceux-ci y diffusent alors pour ségréger 
vers la surface. Toutefois, cette proposition est mise en doute du fait de l’absence de force 
motrice clairement identifiée [12, 40]. 
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Figure I.9 : Dissolution des éléments d’alliages (en gris) en bout des plans graphitiques qui croissent via le 
carbone (en noir) dissous dans la matrice, d’après [39] 
III.2.3 Dégradation par graphitisation interne 
Les travaux effectués par Zeng et Natesan [41] sur du nickel pur sont en désaccord avec le 
mécanisme précédent. En effet, en étudiant la cristallinité de différents dépôts de carbone, ils 
ont démontré que celui-ci ne germe pas seulement en surface, mais aussi à l’intérieur du 
matériau (Figure I.10). 
Selon eux, le carbone élémentaire s’accumule en surface et forme un dépôt de 
carbone peu cristallisé. Il peut aussi pénétrer en solution solide dans le matériau et cristalliser 
sur une interface favorable (les plans (111) et (110)). L’expansion volumique résultant de la 
germination et de la croissance du graphite engendre la dégradation de l’alliage (Figure I.11). 
  
a) b) 
Figure I.10 : (a) Mécanisme de cristallisation du carbone après dépôt à partir d’une atmosphère carburante (b) 
représentation des différents états de cristallisation du carbone observés sur du nickel placé dans une 
atmosphère carburante, d’après [41] 
      




Figure I.11 : Mécanisme de dégradation par précipitation de carbone aux interfaces favorables du nickel, causant 
un éclatement du métal en de fines particules, d’après [41] 
L’analyse de Zhang et al. [42] du mécanisme de corrosion du nickel pur permet d’unifier les 
deux propositions précédentes. Grâce à une étude MET, les auteurs montrent que la 
germination puis la croissance de graphite se fait le long des plans (111). La dégradation a lieu 
lorsque ces plans ne sont pas parallèles à la surface initiale (Figure I.12). En rapprochant cette 
étude du mécanisme de corrosion proposé par Grabke et al. [9], il est possible de 
réinterpréter ce dernier. En effet, il est possible que la germination en surface le long de plans 
non-catalytiques suivie de la croissance vers l’alliage depuis la surface observée par Grabke et 
al. [9] ne soit en réalité qu’une germination sur des plans catalytiques non pas en surface 
mais formant un angle non nul avec le plan de la surface initiale, celui-ci n’étant lui-même pas 
forcément catalytique.  
 
Figure I.12 : Image MET en champs clair du front de dégradation du nickel. Le trait pointillé représente 
l’orientation de la surface initiale du nickel (plan (111̅)), d’après [42]. 
III.2.4 Cinétique 
La cinétique de dégradation des alliages austénitiques n’a pas été déterminée précisément. La 
consommation de métal a été généralement estimée en mesurant la teneur en métal dans les 
produits de corrosion et la masse de ces derniers. Tout comme pour les alliages ferritiques, la 
dégradation suit une loi linéaire [34, 43]. L’étude d’alliages binaires Fe-Ni a montré la 
dépendance de la cinétique de dégradation de l’alliage à la perméabilité du carbone dans le 
matériau [9, 11]. Cependant, le caractère linéaire de la cinétique de dégradation semble 
indiquer que l’étape cinétiquement limitante est la germination-croissance du graphite et non 
pas la diffusion du carbone. 
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IV Dégradation d’alliages fortement alliés 
IV.1 Oxydation et carburation 
Comme discuté précédemment, la dégradation par metal dusting est toujours précédée 
d’une carburation de l’alliage jusqu’à sursaturation. De même, un alliage capable de former 
une couche d’oxyde protectrice ne sera attaquée qu’aux défauts de cette dernière. Il est donc 
important de s’intéresser à la formation et à la microstructure de la couche d’oxyde 
protectrice. L’oxydation et la carburation obéissant aux mêmes lois physiques, l’exposé ci-
après est transposable à la carburation. 
IV.1.1 Mécanisme 
IV.1.1.1 Thermodynamique 
L’oxydation est un phénomène dans lequel l’oxygène réagit avec un métal ou un alliage 






𝐌𝐱𝐎𝐲   (I.40) 
avec M le métal et MxOy l’oxyde formé. Cette réaction globale est le résultat de l’oxydation du 








𝐱 + 𝟒 𝐞−   (I.41) 
𝐎𝟐 + 𝟒 𝐞
− = 𝟐 𝐎𝟐−   (I.42) 










  (I.43) 
Les valeurs d’enthalpie libre standard de Gibbs 𝛥𝐺0 sont regroupées dans le Tableau I.2 pour 
les principaux oxydes et carbures. Lorsque la réaction est à l’équilibre, ΔGI.40
0 = RTln(KI.40), 












𝑅𝑇   (I.44) 
Il est alors possible d’en déduire l’équation définissant l’activité en oxygène à l’équilibre, c'est-











RT   (I.45) 
Usuellement, on considère 𝑎MxOy = 1 et pour un métal pur 𝑎M = 1. L’oxygène étant sous 




  (I.46) 
Chapitre I : Etat de l’art 
 
34 
avec 𝑃0 la pression standard. 
Il est alors possible d’exprimer la pression partielle en dioxygène en fonction de 𝛥𝐺I.40












Il est alors possible de tracer, en considérant les variations d’enthalpie et d’entropie comme 
indépendantes de la température, la variation d’énergie libre 𝛥𝐺0 en fonction de la 
température. Considérant un métal pur réagissant avec une mole de dioxygène, il s’agit des 
diagrammes d’Ellingham. Les diagrammes des principaux oxydes et carbures sont présentés 
dans l’Annexe 1. 




ΔH0 (J/mol) ΔS0 (J/mol/K) 
Fe0,947O -524,4 -69,1 
[44] 
FeO -529,8 -130,8 
Fe3O4 -544,0 -149,3 
Fe2O3 -541,9 -167,2 
NiO -472,8 -175,9 
Cr2O3 -753,0 -168,9 
Al2O3 -1 115,4 -206,8 
FeCr2O4 -725,2 -164,1 
FeAl2O4 -996,2 -191,5 
NiCr2O4 -681,4 -168,0 
NiAl2O4 -958,1 -194,4 
Fe2SiO4 -735,6 -159,4 





ΔH0 (J/mol) ΔS0 (J/mol/K) 
Cr23C6 -411,2 -38,7 
[2] 
Cr7C3 174,5 -25,5 
Cr3C2 84,35 -11,5 
NbC 130,1 1,7 
SiC 113,4 75,7 
Al4C3 266,5 96,2 
Fe3C 29,0 -28 
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IV.1.1.2 Réactions électrochimiques et transport 
La formation d’un oxyde résulte de la réaction entre un cation métallique et un anion 
d’oxygène. Le dioxygène de l’atmosphère est réduit (réaction (I.42)) à l’interface 
métal/atmosphère. En l’absence d’oxyde, le métal sera lui oxydé (réaction (I.41)) à l’interface 
métal/atmosphère, pour y former l’oxyde. En présence d’une couche d’oxyde continue et 
dense à la surface d’un métal, le dioxygène est réduit à l’interface oxyde/ atmosphère, tandis 
que le métal est oxydé à l’interface métal/oxyde. Pour que ces deux espèces réagissent pour 
former l’oxyde, il est nécessaire que l’une ou l’autre, ou même les deux, diffuse(nt) à travers 
l’oxyde [2, 45-47]. La théorie de l’oxydation de Wagner [45] propose que le transport de ces 
espèces soit régie par un gradient de potentiel électrochimique. En effet, les espèces étant 
chargées (ions et défauts électroniques), celles-ci migrent à travers l’oxyde sous l’effet du 
champ électrique et du gradient de potentiel chimique. La somme des flux des espèces 
chargées doit également assurer l’électroneutralité. Il n’en demeure pas moins que des 
réactions sont nécessaires aux interfaces. Selon les mécanismes d’oxydation mis en jeu, 
l’étape limitante de la cinétique d’oxydation sera une réaction interfaciale, un processus 
diffusionnel ou une combinaison des deux. 
IV.1.2 Cinétique d’oxydation 
IV.1.2.1 Cinétique linéaire 
Si l’étape limitante de l’oxydation se fait à vitesse constante, la cinétique d’oxydation suit une 
loi linéaire : 
de
dt
= kl  (I.49) 
avec kl la constante linéaire de la variation d’épaisseur de la couche d’oxyde, e l’épaisseur de 
la couche d’oxyde et t le temps. 
L’épaisseur e de l’oxyde peut donc être estimée à un temps donné par : 
e = klt + e0 (I.50) 
avec e0 l’épaisseur d’oxyde initiale. Les cinétiques linéaires peuvent être observées au tout 
début de l’oxydation, durant la période transitoire, lorsque l’épaisseur de la couche d’oxyde 
est si fine que le transport à travers celle-ci est extrêmement rapide. La cinétique est alors 
limitée par les réactions interfaciales. De même, les couches d’oxyde poreuses, qui ne 
constituent pas une barrière à la diffusion, peuvent suivre une loi de croissance linéaire. La 
réaction interfaciale limitante a alors lieu à l’interface métal/oxyde. Les oxydes formés dans 
des atmosphères peu réactives où le réactif est en très faible concentration peuvent aussi 
montrer des cinétiques linéaires. 
IV.1.2.2 Cinétique parabolique 
Lorsqu’un oxyde dense est formé à la surface d’un métal et que la diffusion à travers cette 






  (I.51) 
avec kp la constante d’oxydation parabolique. L’épaisseur e de l’oxyde peut donc être estimée 
à un temps donné par : 
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e2 = 2kpt + e0
2  (I.52) 
D’autres loi existent (lois cubique, logarithmique…) mais ne sont pas explicitées ici. Elles 
peuvent être liées à des effets de charge d’espace aux interfaces, ou à des évolutions de la 
microstructure de l’oxyde. 
Il est intéressant de noter que la loi parabolique peut s’appliquer aussi bien lors de la 
formation d’une couche continue d’oxyde à la surface d’un matériau que lors d’une oxydation 
interne. Ce phénomène va maintenant être expliqué. 
IV.1.3 Oxydation interne 
L’oxydation interne est un procédé dans lequel l’oxygène de l’atmosphère se dissout dans 
l’alliage et y diffuse jusqu’à réagir avec un élément métallique en solution solide, formant des 







𝐌𝐱𝐎𝐲  (I.53) 
Avec M l’élément métallique en solution solide et O l’oxygène dissous dans l’alliage. 









  (I.54) 
avec 𝛥𝐺ox_int l’enthalpie libre de la réaction (I.53), 𝑁M la concentration en élément oxydable 
M dans l’alliage et NO la concentration en oxygène dissous dans ce même matériau. 
Pour que la précipitation ait lieu 𝑁O et 𝑁M doivent être suffisamment importantes 
pour que leur produit soit supérieur au produit de solubilité NMNO
y
x = Ks. Ainsi, l’oxydation 
interne se fera seulement si NMNO
y
x > Ks. Le front d’oxydation interne se déplace en 
profondeur avec le flux d’oxygène vers le cœur du matériau. Le gradient de l’élément M entre 
le cœur et le front d’oxydation interne entraîne une diffusion de l’élément M vers la zone 
d’oxydation interne, dans le sens opposé au flux d’oxygène. Plus le front pénètre 
profondément dans l’alliage, plus le flux d’oxygène diminue, celui-ci devant diffuser à travers 
toute l’épaisseur d’oxydation interne. La perméabilité à l’oxygène du matériau est souvent 
plus importante que celle à l’élément oxydable M (NODO ≫ NMDM, avec 𝐷O et 𝐷M les 
coefficients de diffusion de l’oxygène et de l’élément oxydable M, respectivement). Ce 
dernier peut alors être souvent considéré comme immobile par rapport à l’oxygène. Dans ce 
cas, l’oxydation interne se produira lorsque NM
0 NO
y
x > Ks, avec NM
0  la concentration en M 
initiale. L’étape cinétiquement limitante sera dans ce cas uniquement la diffusion de 
l’oxygène depuis la surface jusqu’au front d’oxydation à travers la zone d’oxydation interne. 
La cinétique d’oxydation interne suit donc une loi parabolique (équation (I.51)) [45, 48]. En 
considérant l’oxyde MxOy formé est très stable, il peut être approximé que la totalité de 
l’élément M réagit (la matrice de la zone d’oxydation interne ne contient alors plus de M). En 




s la concentration en oxygène à la surface du 
matériau et 𝑁o
all/int
 la concentration en oxygène au front d’oxydation interne, à l’interface 
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alliage/zone d’oxydation interne), la constante parabolique d’oxydation interne, 𝑘p_int, peut 







𝟎   (I.55) 
avec ε un facteur labyrinthique prenant en compte le blocage de la diffusion par les précipités 
formés. Comme précisé précédemment, cette équation n’est valable que pour des oxydes 
très stables, formant de l’oxyde avec tout le M présent dans l’alliage. 
IV.1.4 Transition entre oxydation interne et formation d’une couche continue 
En considérant que l’élément M est mobile dans l’alliage, la diffusion de celui-ci modifie la 
cinétique d’oxydation interne [49]. Si le flux interne d’oxygène, 𝐷O𝑁O
s , est suffisamment faible 
devant le flux externe de l’élément M, 𝐷M𝑁M, la croissance des germes conduit à la formation 
d’une couche continue. La concentration critique en M nécessaire à la formation d’une 
couche d’oxyde externe, 𝑁M













  (I.56) 
avec 𝑔∗ le ratio de fraction volumique critique nécessaire pour former une couche continue 
de MxOy (usuellement g∗ = 0,3) et Vall et VMxOy les volumes molaire de l’alliage et de l’oxyde 
MxOy, respectivement. 
Wagner a défini un critère simplifié pour la transition entre oxydation interne/couche 






s   (I.57) 
Ainsi, un alliage très perméable à l’oxygène aura plus tendance à former des oxydes internes 
(γ<1) tandis qu’un alliage dans lequel les éléments les plus oxydables diffusent rapidement ou 
qui contiennent suffisamment de ces éléments d’alliage aura plutôt tendance à former une 
couche d’oxyde externe (γ>1). 
IV.2 Initiation de la piqûration 
Lorsqu’un alliage forme une couche d’oxyde protectrice, la dégradation débute aux défauts 
de cette couche et donne lieu à de la piqûration. Selon Wolf et al. [50], les défauts de la 
couche d’oxyde sont des pores ou des fissures permettant au carbone d’accéder, sous forme 
atomique ou moléculaire (CO, CO2, CH4), à la surface des échantillons. 
Selon Zeng et Natesan [51], les défauts à l’origine de la piqûration sont des micro-
canaux présents sur toute l’épaisseur de la couche d’oxyde. Ces canaux, composés de 
cémentite ou de nickel (Figure I.13.a.), permettent une diffusion rapide du carbone et limitent 
la diffusion de l’oxygène, et par conséquent la formation d’une couche d’oxyde protectrice. 
Une piqûre se développera donc à la base du canal (Figure I.13.b.)  






Figure I.13 : Microcanaux à travers la couche d’oxyde expliquant (a) la diffusion du carbone et (b) la 
germination et la croissance des piqûres [51] 
Selon l’étude de Röhnert et al. sur l’alliage 800 [52], l’orientation cristalline du grain 
métallique sous-jacent influe non pas sur la nature de la couche d’oxyde, composée de 
chromine et de spinelle, mais sur la quantité de carbone incorporé dans la couche. Ils ont 
observé par spectroscopie Raman que cette incorporation se faisait sous forme de 
nanoparticules de graphite de 10 à 30 Å. La quantité de carbone piégée dans la couche 
d’oxyde est fonction des propriétés catalytiques de cette couche, elles-mêmes dépendantes 
de l’orientation des grains de l’alliage sous-jacents (Figure I.14). La présence de carbone aux 
joints de grains de la phase spinelle a aussi été mise en évidence. Le carbone inclus dans la 
couche d’oxyde joue alors le même rôle que les micro-canaux ci-avant. Le carbone forme 
alors des carbures sous la couche d’oxyde. L’expansion volumique résultante entraînerait la 
fissuration de la couche d’oxyde et permettrait ainsi à l’atmosphère d’accéder directement à 
l’alliage, initiant la piqûration. Röhnert et al. [52] ont également montré que les grains 
présentant des plans à faibles indices hkl sont plus résistants que ceux à indices élevés. En 
effet, plus l’indice du plan de surface est élevé, plus la quantité de carbone incorporé dans 
l’oxyde est importante. Le carbone y diffuse alors plus aisément, réduisant ainsi la période 
d’incubation de la dégradation. 
 
Figure I.14 : Distribution du carbone incorporé dans la couche d’oxyde lors de sa formation sur les faces (001) 
et à haut degré d’indexation (représentées par (‘123’)) en surface d’un alliage de type 800, d’après [52] 
Grabke et al. ont démontré que le carbone diffusait lentement à travers une couche de 
chromine [53], malgré la solubilité très faible de ce dernier dans l’oxyde [50]. Young et al. [54] 
ont montré, par sonde atomique, que le carbone diffusait à travers la chromine via les joints 
de grains de cette dernière. 
L’exposition discontinue d’un matériau à haute température engendre des contraintes 
thermiques du fait des différences de coefficients de dilatation entre la couche d’oxyde et 
l’alliage métallique. Ces contraintes, associées aux contraintes de croissance de l’oxyde, 
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peuvent entraîner la rupture mécanique de la couche d’oxyde protectrice. L’atmosphère 
accède alors directement à la surface métallique et la dégradation par metal dusting peut 
avoir lieu [1, 11, 55]. Ce phénomène est utilisé par certains auteurs pour raccourcir 
drastiquement la durée des essais de corrosion [56]. 
Lorsqu’une piqûre est initiée, il est possible de reformer une couche continue d’oxyde 
protectrice, et donc d’empêcher la dégradation. Cette couche d’oxyde ne se reformera que si 
le flux de chrome, d’aluminium ou de silicium est suffisamment important devant le flux de 
carbone pour reformer une couche continue et protectrice d’oxyde [2].  
IV.3 Croissance des piqûres : mécanismes de dégradation des alliages 
fortement alliés 
Selon la nature et la composition de l’alliage fortement allié, différents mécanismes de 
dégradation peuvent se produire. Ces mécanismes étant locaux, une étude cinétique par le 
suivi de la variation de masse n’est pas représentative de la dégradation du matériau, 
contrairement à la cinétique de croissance des piqûres. Les quelques études s’intéressant à ce 
paramètre ont déterminé une croissance linéaire des piqûres [30, 57-59]. 
IV.3.1 Dégradation par des mécanismes similaires à ceux des matériaux peu 
alliés 
De multiples auteurs ont montré que les éléments d’alliages ne modifient pas les mécanismes 
de dégradation. Cependant ils peuvent réagir et modifier les cinétiques de dégradation, en 
formant par exemple des carbures (Figure I.15) [1, 9, 10, 12, 23-25, 34, 42, 60-62]. La 
cinétique locale de la dégradation suit les lois présentées dans la Partie III. Les alliages 
ferritiques seront dégradés par décomposition de la cémentite ou graphitisation de la 
cémentite ou de la ferrite (voir Partie III.1). Les alliages austénitiques seront dégradés par 
graphitisation (voir Partie III.2). 
  
a) b) 
Figure I.15 : (a) Mécanisme de dégradation par metal dusting d’aciers ferritiques, d’après [10] et (b) d’alliages 
austénitiques à base de fer ou de nickel fortement alliés, d’après [1]  
L’effet de l’oxygène est discuté depuis de nombreuses années [5, 7, 63, 64]. Il peut avoir un 
rôle, non seulement dans la formation de l’oxyde protecteur, mais aussi dans la dégradation. 
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Schmid et al. [63] furent les premiers à envisager un rôle actif de celui-ci dans les mécanismes 
de dégradation. De Bruyn et al. [65] ont observé une oxydation interne dans des conditions 
de metal dusting contenant 3,9 vol% de vapeur d’eau. Hansel et al. [64] ont quant à eux 
observé une oxydation des carbures dans une atmosphère du type CO-CO2. Plusieurs travaux 
de la littérature attribuent un rôle majeur de l’oxygène dans les mécanismes de dégradation. 
IV.3.2 Dégradation des alliages ferritiques par « corrosion active par le carbone 
et l’oxygène » 
Szakálos et al. [30] ont étudié la dégradation d’un alliage TP446 à 650°C dans une atmosphère 
72H2-25CO-3H2O à pression atmosphérique. Le mécanisme proposé est basé sur la formation 
puis l’oxydation des carbures. Il est dénommé « corrosion active par le carbone et 
l’oxygène ». Il se décompose en quatre étapes. 
1) Les alliages ferritiques riches en chrome sont carburés jusqu’à former une couche 
continue de carbures en surface. Initialement les carbures formés sont du type (Fe,Cr)23C6. 
Lorsque l’activité en carbone augmente ceux-ci se transforment en (Fe,Cr)7C3 puis enfin en 
(Fe,Cr)3C. Ces carbures mixtes étant stables, cette couche ne se décompose pas lors du dépôt 
de carbone à sa surface. 
2) Les carbures (Fe,Cr)3C en surface sont partiellement dissous du fait de l’oxydation 
sélective du chrome qui migre vers la surface pour former un spinelle du type (Fe,Cr)3O4. Les 
carbures de type (Fe,Cr)7C3 sont entièrement dissous pour les mêmes raisons. Le carbone 
libéré forme du graphite. Un mélange spinelle+graphite est visible en surface des 
échantillons. 
3) L’expansion volumique résultant de l’oxydation interne brise la surface de la couche 
(Fe,Cr)3C en fragments. La croissance des plans graphitiques vers l’intérieur de la couche de 
carbures (Fe,Cr)3C accentue la désintégration de la couche. 
4) L’alliage est alors dégradé selon l’un des mécanismes mettant en jeu la 
décomposition de la cémentite, présentés dans la Partie III.1. 
Les fragments de cémentite sont dégradés selon le mécanisme de dégradation du fer 
proposé par ces mêmes auteurs, et décrit précédemment [30].  
Les auteurs prennent également en compte la possibilité que des carbures de type 
(Fe,Cr)7C3 soient directement oxydés, dégradant ainsi le matériau par l’expansion volumique 
résultante. Toutefois, ceux-ci ne semblent pas considérer ce phénomène comme le 
mécanisme principal de dégradation du matériau. 
IV.3.3 Dégradation des alliages austénitiques par « corrosion active par le 
carbone et l’oxygène » 
IV.3.3.1 Mécanisme 
Szakálos et al. [66] ont étudié la dégradation de l’alliage 304L dans les mêmes conditions que 
précédemment. Le mécanisme ce rapproche fortement de celui proposé pour les alliages 
ferritiques : 
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1) Le carbone pénètre dans l’alliage aux défauts de la couche d’oxyde externe et 
forme des carbures en deçà de la zone appauvrie en chrome. L’alliage appauvri en chrome 
subi en parallèle une graphitisation, préférentiellement aux joints de grains. 
2) La présence de la zone appauvrie en chrome et de plans graphitiques déstabilisent 
les carbures de chrome qui se dissolvent. 
3) Le carbone libéré diffuse dans l’alliage pour former de nouveaux carbures plus en 
profondeur. Il participe aussi à la croissance des plans graphitiques dans l’alliage appauvri en 
chrome. Le chrome libéré par la dissolution des carbures migre vers la surface. Il diffuse 
préférentiellement le long des plans graphitiques via les interfaces graphite/austénite, sous 
l’effet de son gradient de concentration entre la zone carburée et l’interface 
spinelle/austénite. 
 4) En se rapprochant de la surface, la pression partielle en oxygène devient suffisante 
pour former un spinelle mixte de type (Fe,Cr)3O4. 
Selon ces auteurs, la dégradation provient de la graphitisation de l’alliage appauvri en 
chrome. La morphologie du front de dégradation est présentée en Figure I.16. Celle-ci peut se 
délimiter en quatre zones principales : 1) en profondeur l’alliage carburé ; 2) au-dessus de la 
zone carburée se trouve la zone austénitique appauvrie en chrome dans laquelle pénètre le 
graphite ; 3) à l’interface entre la zone appauvrie en chrome et le fond de piqûre, se trouve 
une zone composée d’oxydes de type (Fe,Cr)3O4 ; 4) à la surface de l’échantillon se trouve le 
coke avec des oxydes riches en Cr et en Fe, des particules riches en Ni et en Fe, et du carbone. 
Young [2] considère que les observations de Szakálos et al. [66] sont en accord avec le 
mécanisme de corrosion dénommé « green rot ». 
 
Figure I.16 : Schéma de la microstructure résultant de la dégradation par corrosion active d’alliages 
austénitiques, d’après [66] 
IV.3.3.2 Cinétique 
Szakálos et al. [66] ont déterminé que la vitesse de dégradation est constante. Ils ont 
remarqué que l’épaisseur de la zone appauvrie en chrome est constante avec l’avancée du 
front de dégradation (c’est-à-dire que l’équation (I.39) est égale à zéro). La cinétique ne 
dépend donc, selon eux, que de la diffusion du chrome depuis le carbure jusqu’à la surface. 
Celui-ci diffuserait rapidement à l’interface graphite/austénite. 
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Le fait que l’épaisseur de la zone déchromée soit constante au cours du temps montre 
au contraire que la cinétique n’est pas contrôlée par la diffusion du chrome, ce qui mènerait à 
une loi de type parabolique, mais à la fois par la diffusion du chrome dans la zone appauvrie 
et la récession à vitesse constante de la surface. 
IV.3.4 Dégradation des alliages austénitiques par oxydation des carbures 
IV.3.4.1 Mécanisme 
Le mécanisme de dégradation par oxydation des carbures a été proposé par Albertsen et al. 
[59]. Il a été déterminé pour les alliages à base de nickel chromino-formeurs sur des 
installations industrielles, donc à haute pression et haute vitesse du gaz (15CO-47H2-31H2O, 
540°C 35 bar). Le mécanisme proposé pour expliquer une telle dégradation est le suivant. 
1) Le carbone pénètre dans l’alliage aux défauts de la couche d’oxyde protectrice. Il y a 
formation de carbures. 
2) L’oxygène diffuse à son tour (moins vite que le carbone) et entraîne l’oxydation interne 
des carbures présents, ainsi que du chrome et de l’aluminium restant dans la matrice. Du 







Cr2O3 + βC  (I.58) 
Dans cette étude, les auteurs ont observé l’oxydation du carbure Cr3C2. 
3) L’expansion volumique générée par la formation des oxydes et du graphite entraîne la 
dégradation de l’alliage. La matrice est désintégrée en une structure lamellaire 
Ni+Fe/Cr2O3+Al2O3+graphite (Figure I.17). 
La morphologie de la dégradation consiste donc en une zone de carburation interne, au-
dessus de laquelle se trouve une zone d’oxydation interne. Les produits de corrosion sus-
jacents sont organisés en une structure lamellaire. (Figure I.17.b). 
Comme pour le phénomène de corrosion active proposé par Szakálos et al. [66], 
l’oxydation tient un rôle important dans le mécanisme de dégradation. Toutefois, selon 
Albertsen et al. [59], les carbures sont directement oxydés, et non dissous. Ceci explique 
l’absence d’une couche d’alliage austénitique appauvrie en chrome à l’interface zone 
carburée/zone oxydée, comme observé par Szakálos et al. [66]. 






Figure I.17: (a) Microscopie optique d’un échantillon d’alliage 602 après 4 ans dans une atmosphère  
15CO-47H2-31H2O à 540°C, 35 bar, d’après [67] et (b) microstructure obtenue après dégradation selon le 
mécanisme d’oxydation des carbures, d’après [59]. (c) schéma du front de corrosion, avec v1,v2 et v3 les vitesses 
de déplacement des différentes interfaces, d’après [59] 
 
IV.3.4.2 Cinétique 
Albertsen et al. [59] observent que les zones oxydées et carburées ont une épaisseur 
constante au cours du temps. Ils en déduisent que les interfaces alliage/zone carburée, zone 
carburée/zone oxydée et zone oxydée/atmosphère se déplacent à la même vitesse. Le 
système est donc dans un régime quasi-stationnaire. Les auteurs expriment alors la vitesse de 
















  (I.59) 
avec α et β les coefficients stœchiométriques du carbure CrαCβ, xcarb l’épaisseur de la zone 
carburée, 𝐷C le coefficient de diffusion du carbone dans l’alliage, 𝐶Cr
0  la concentration 
initiale en chrome de l’alliage, 𝐶C
i  la concentration en carbone à l’interface 
alliage/atmosphère et 𝑍Cr la fraction molaire de chrome dans le carbure. Expérimentalement 
l’épaisseur carburée est constante, la cinétique de dégradation est donc linéaire. 
Les épaisseurs oxydées et carburées se déplaçant à la même vitesse, il est possible 













xcarb  (I.60) 
avec xox l’épaisseur de la zone oxydée, 𝐷O le coefficient de diffusion de l’oxygène dans 
l’alliage, 𝐶Al
0  la concentration initiale en aluminium de l’alliage, 𝐶O
i  la concentration en 
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oxygène à l’interface alliage/atmosphère et 𝑍Al la fraction molaire d’aluminium dans le 
carbure. 
La dégradation de l’alliage dépend alors de la diffusion de l’oxygène et du carbone, 
contrairement à Szakálos et al. [66] qui considèrent seulement la diffusion du chrome comme 
étape limitante. 
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IV.4 Résumé des mécanismes de piqûration 
Les différents mécanismes de corrosion, ainsi que leur étape cinétiquement limitante, sont 
regroupés dans le Tableau I.3. 
Tableau I.3 : Résumé des différents défauts des couches d’oxyde, des mécanismes de corrosion et leur étape limitante 
Défauts de la couche d'oxyde protectrice à l'origine de la piqûration* 
Pores, fissures [50] 
Inclusions de graphite [52] 
Micro-canaux [51] 
Joints de grains [54] 
Croissance des piqûres, 
mécanismes de dégradation 
Etape cinétiquement limitante Conditions nécessaires 
Alliages ferritiques  
Décomposition de la cémentite 
[11, 26] 
T<540°C : décomposition de la 
cémentite T>540°C : transfert du 




Fe3C = 1,7 
Graphitisation de la cémentite [12] Germination-croissance du graphite Sites de germination du graphite 
Décomposition de la cémentite 
puis graphitisation de la ferrite [30] 
Décomposition de la cémentite puis 




Fe3C = 1,7 puis sites de 
germination du graphite 
Alliages ferritiques fortement alliés uniquement 
Corrosion active par le carbone et 
l'oxygène [30] 
Diffusion du chrome** 






Graphitisation depuis la surface [9] Germination-croissance du graphite Plans graphitiques pas en surface 
Graphitisation interne [42] Germination-croissance du graphite 
Plans catalytiques du métal non 
parallèles à la surface 
Alliages austénitiques fortement alliés uniquement 
Corrosion active par le carbone et 
l'oxygène [66] 
Diffusion du chrome** 





Oxydation des carbures [59] 





Cr/Cr2O3 ou Al/Al2O3 
* Valable uniquement pour les matériaux capables de former une couche d'oxyde protectrice. 
** d’après les auteurs, mais en fait contrôle mixte par la diffusion du Cr dans la zone déchromée et par la 
vitesse de récession de la surface 
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V Influence des paramètres matériaux 
Il est évident, dans les mécanismes décrits ci-avant, que la composition et la microstructure 
du matériau ont une influence extrêmement importante tant sur les mécanismes mis en jeu 
que sur les cinétiques de corrosion observées, ou bien encore sur le temps d’incubation. 
L’influence de ces différents paramètres est maintenant détaillée. 
 
Figure I.18 : Coefficent de diffusion du carbone dans la ferrite, l’austénite et le graphite, d’après [68] 
 
 
V.1 Eléments d’alliage 
V.1.1 Nickel 
V.1.1.1 Phase cristallographique 
Le premier effet du nickel est lié à sa cristallographie. En effet, le nickel est un élément γ-
gène. Comme élément d’alliage le nickel favorise la formation d’austénite. La diffusion 
d’éléments capables de former une couche d’oxyde protectrice, comme le chrome [69, 70], 
ou d’éléments corrosifs, comme le carbone (Figure I.18) [68] est plus lente dans l’austénite 
que dans la ferrite. La concentration en chrome nécessaire pour former une couche d’oxyde 
protectrice dans une matrice austénitique sera donc plus importante que pour une matrice 
ferritique. En parallèle, les cinétiques de corrosion sont diminuées dans un alliage 
austénitique. 
V.1.1.2 Perméabilité 
Comme précédemment mentionné, l’ajout de nickel améliore la résistance du matériau au 
metal dusting (Figure I.19) [1, 9, 71]. 
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Figure I.19 : Prise de masse d’alliages Fe-Ni à 650°C dans une atmosphère 25CO-25H2-0,5H2O-49,5Ar, d’après [71] 
Le coefficient de diffusion et la solubilité du carbone diminuent avec l’augmentation de la 
proportion de nickel dans des alliages Fe-Ni [72, 73]. Ces paramètres atteignent une valeur 
théorique minimale à 70-80 %mass de nickel (Figure I.20). Il en est de même pour la 
perméabilité du carbone et donc la cinétique de dégradation (Figure I.21) [71]. 
  
a) b) 
Figure I.20 : (a) Solubilité du carbone dans des alliages Fe-Ni à 1000°C, d’après [74] et (b) coefficient de diffusion 
du carbone dans des alliages Fe-Ni à 1000°C ,d’après [73] 
 




Figure I.21 : Cinétique de prise de masse en carbone initiale à 650°C dans une atmosphère 25%CO-25%H2-
0,5H2O-49,5%Ar  et valeur de  NCSDC1/2 calculée pour l’austénite en équilibre avec le graphite à 650°C, 
d’après [71] 
Ceci s’explique par l’influence de la solubilité et du coefficient de diffusion du carbone sur la 
vitesse d’absorption du carbone, vc, par le matériau (considérant la concentration en carbone 











  (I.61) 
avec 𝑛C la quantité de carbone absorbée par le matériau, 𝑡 le temps, 𝑉M le volume molaire de 
l’alliage, 𝐷C le coefficient de diffusion du carbone et 𝑁C
s la concentration en carbone à la 
surface du matériau. D’après l’équation ci-dessus, une diminution de la perméabilité au 
carbone dans l’alliage réduit la vitesse de transfert du carbone de l’atmosphère dans ce 
dernier. Le silicium a démontré la même capacité à réduire la perméabilité du carbone [76].  
V.1.2 Eléments formant des oxydes stables 
Du fait des très faibles PO2 rencontrées dans des conditions de metal dusting (< 10
-20 bar), 
seuls les oxydes les plus stables se forment (Tableau I.2). Or ces oxydes, tels la chromine, 
l’alumine et la silice présentent une très faible solubilité en carbone (<0,01 ppm, limite de 
détection) [50]. De plus, ces oxydes ne catalysent pas la décomposition du CO à la surface de 
l’alliage (Tableau I.4) [61]. Lorsque ces oxydes forment une couche continue à la surface d’un 
alliage la dégradation est théoriquement inhibée. Toutefois, comme il a été discuté dans la 
partie IV.2, le carbone sous forme atomique ou moléculaire (CO, CO2, CH4) peut traverser la 
couche d’oxyde au niveau de ses défauts (pores, fissures, micro-canaux, joints de grains, 
inclusions de carbone). 
A l’inverse de Cr2O3, Al2O3 et SiO2, les spinelles ne sont pas d’aussi bonnes barrières de 
diffusion du carbone [77]. Or, il est à noter que les spinelles de type FeCr2O4 et MnCr2O4 
peuvent se former aux faibles pressions en dioxygène rencontrées dans les conditions de 
metal dusting. 
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Tableau I.4 : Tableau récapitulatif des propriétés catalytiques de différentes matériaux, d’après [61] 
Matériau testé 
Température où le 
dépôt de carbone est 
maximal (°C) 
Approximation de la 
masse de carbone 
déposée en 30 min (g) 
Fe2O3 550 0,75 
Fe3O4 550 0,74 
Fe 550 0,40 
NiO 450 0,30 
CoO4 650 0,25 
Co 650 0,15 
Ni 750 0,15 
Ni2O3 450 0,09 
Mn 850 0,02 
Cr 650 0,005 
Al 550 0,002 
Al2O3, Cr2O3, Cu, CuO, Mn3O4, 
Zn et ZnO 
\ \ 
 
V.1.2.1 Chrome dans les alliages chromino-formeurs 
L’oxyde protecteur le plus couramment formé sur les alliages utilisés dans les industries 
victimes du metal dusting est la chromine. Cet oxyde ne sera toutefois protecteur que s’il 
forme une couche externe continue. Quatre conditions principales sont nécessaires pour 
former une couche d’oxyde protectrice : que cet oxyde soit thermodynamiquement stable, 
qu’il soit adhérent, que la concentration en élément oxydable soit suffisante pour avoir une 
oxydation externe et non interne, et que le flux de chrome vers la surface soit suffisant pour 
assurer la croissance de l’oxyde protecteur.  La concentration en chrome, ainsi que son 
coefficient de diffusion dans l’alliage sont des facteurs importants pour la formation d’une 
couche continue de chromine. Plus un matériau possédera de chrome, plus il sera résistant au 
metal dusting (Figure I.22) [78]. De plus, du fait de la différence de coefficients de diffusion du 
chrome dans l’austénite  et dans la ferrite [79], 12 %mass de chrome sont généralement 
nécessaires pour former une couche continue de chromine pour un acier ferritique, contre 17 
%mass pour un acier austénitique au-delà de 700°C [25]. Il a aussi été montré  qu’un ajout 
d’aluminium pouvait améliorer ce comportement (Figure I.23) [80]. A 620°C, une 
concentration minimale de 28 %mass en chrome offre une protection de longue durée pour 
des alliages à base de nickel [81]. 




Figure I.22 : Cinétique de perte de métal en fonction du temps d’exposition pour différents alliages à base de 
nickel dans un environnement 74%H2-24%CO-2%H2O à 650°C, 1 bar, d’après [78] 
 
 
Figure I.23 : Perte de masse pour différents alliages Fe-32Ni-20Cr dans 73,2%H2-24,4%CO-2,4%H2O à 600°C, 
d’après [80] et repris par [82] 
V.1.2.2 Aluminium dans les alliages alumino-formeurs 
Une étude effectuée sur des alliages modèles Ni-Al (γ : 7,8%at d’Al, γ- γ’ : 18,9%at d’Al, γ’ : 
25%at d’Al et β : 47,9%at d’Al) à 650°C dans une atmosphère CO-H2-H2O a mis en évidence la 
nécessité d’avoir une importante concentration d’aluminium pour obtenir une bonne 
résistance au metal dusting [83]. En effet, seule la phase β-NiAl contenait suffisamment 
d’aluminium pour former une couche d’oxyde protectrice. Les auteurs supposent que les 
échantillons à plus basse concentration présenteraient une très légère oxydation interne 
(≈1nm), non observée directement mais estimée en considérant le système à l’état quasi-
stationnaire. 
Tandis que Fe3Al est très fortement dégradé à 650°C dans une atmosphère de type 
CO-H2-H2O, une très faible quantité de chrome (2,2%mass) améliore fortement le 
comportement de ce matériau [84]. Ces résultats sont cohérents avec ceux obtenus sur un 
alliage FeCrAl, l’APM (ferritique, 20%mass Cr, 5,5%mass Al), formant une couche continue 
d’alumine riche en chrome à 650°C dans une atmosphère 25CO-72H2-3H2O [27]. Cela peut 
s’expliquer par l’effet bénéfique du chrome sur l’oxydation sélective de l’aluminium [85, 86]. 
Hermse et al. [87], ont déterminé une relation entre la composition des matériaux et 
leur perte de masse. Ils en ont déduit qu’une concentration totale en chrome et aluminium 
supérieure à 33%mass diminue fortement la cinétique de dégradation d’alliages à base de 
nickel à 600°C et 20 bar dans une atmosphère 46H2-37CO-7CO2-9H2O. 
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V.1.2.3 Silicium 
Le silicium peut aussi former une couche d’oxyde protectrice. La silice amorphe forme une 
meilleure barrière de diffusion que la silice cristallisée. En effet, la phase amorphe présente 
une plus faible concentration de défauts susceptibles de favoriser le transport du carbone 
[88]. Bien que le silicium puisse former un oxyde protecteur, aucun alliage silico-formeur n’est 
utilisé dans des conditions de metal dusting. Il est en général ajouté en faible quantité 
(<3%at) à des alliages chromino-formeurs pour améliorer la résistance au metal dusting 
(Figure I.23) [80, 87]. En effet, la silice, qui est plus stable que la chromine, peut former une 
couche sous cette dernière, et donc une barrière supplémentaire à la pénétration du 
carbone. La silice est aussi connue pour favoriser la germination de la chromine tout en 
diminuant la pénétration du carbone dans l’alliage [89]. Al Motin et al. [90] ont toutefois 
démontré que le silicium pouvait avoir un effet néfaste pour des alliages Fe-Si. Si celui-ci 
forme des précipités internes de silice, le graphite germe à l’interface entre la silice et la 
cémentite. Plus il y a de silicium, et donc de précipités, plus la cinétique de dégradation 
augmente. 
Il est attendu que le silicium favorise aussi la formation d’une couche d’alumine 
protectrice. En effet, le silicium diminue la température à laquelle l’alumine α se forme [91]. 
V.1.2.4 Titane 
Des études en oxydation à haute température ont montré un effet positif du titane sur 
l’alumine lorsque celui-ci est présent en très faible quantité. En effet, le titane favorise la 
formation de l’alumine α [92, 93]. En présence de titane, l’alumine formée sur un alliage Fe-Al 
est plus dense et adhérente [94]. Selon Rosado et Schütze [91], le titane favorise la formation 
de l’alumine α à basse température, ainsi que la cicatrisation des défauts de la couche 
d’oxyde du fait de la croissance rapide de TiO2, très stable [91]. Ceci est en désaccord avec les 
essais d’oxydation à haute température de revêtements alumino-formeurs destinés à 
l’aéronautique [95-98], qui démontrent un effet néfaste du titane sur la résistance à 
l’oxydation. L’effet du titane sur le comportement en oxydation est controversé. Cependant 
son point fort reste son caractère carburigène, expliqué maintenant. 
V.1.3 Eléments carburigènes 
En effet, le titane, le niobium, le tungstène, le molybdène et le zirconium forment des 
carbures très stables de type MC.  
L’effet bénéfique des éléments fortement carburigènes (Nb, W, Mo) fut démontré par 
Strauβ et al. (Figure I.23) [80]. Lors de la pénétration du carbone dans l’alliage, ces éléments 
piègent le carbone sous forme de carbures, laissant ainsi le chrome libre de migrer jusqu’à la 
surface [76, 80]. Ce dernier peut alors former ou reformer l’oxyde protecteur et ainsi assurer 
la protection de l’alliage. 
Des carbures de type M23C6 et M7C3 (avec M=Fe, Ni, Cr) peuvent également se former. 
Les carbures d’aluminium ne sont pas stables. Toutefois, des carbures mixtes de type (Fe, 
Al)3C peuvent se former pour des matériaux ferritiques [27]. 
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V.1.4 Eléments non-catalytiques 
Les réactions de décomposition du gaz et de formation de graphite étant catalysées, 
l’inhibition de cette catalyse est un axe de protection intéressant. La catalyse de 
décomposition du gaz n’ayant pas lieu pour les métaux ayant leur orbitale d pleine (voir Partie 
II.2.), l’utilisation de ces métaux comme élément d’alliage a un effet bénéfique sur la 
résistance au metal dusting. 
V.1.4.1 Cuivre 
Dalmon et Martin ont montré que l’ajout de cuivre réduit l’effet catalytique du nickel pour la 
réduction du CO [99, 100]. Ces travaux sont en accord avec les résultats ultérieurs de Ruck et 
al. [101] qui ont mis en évidence une diminution de la cinétique de carburation à 930°C des 
aciers 16MnCr5, 20MnCr4 et 21NiCrMo2 en présence d’impuretés de cuivre. Les travaux 
d’Anghel et al. [102] ont en effet montré une très faible vitesse de dissociation du CO à la 
surface du cuivre. 
Ceci fut plus tard confirmé par Zhang et al. [33] qui démontrèrent que la présence de 
cuivre dans le nickel entraîne une dilution des sites catalytiques pour la formation du graphite 
et ainsi défavorise la catalyse. En effet, ils ont observé une très forte amélioration du 
comportement d’alliages Ni-Cu jusqu’à 10%at de Cu (tout ajout supplémentaire n’améliorant 
que très peu les propriétés). Ils expliquent aussi l’effet du cuivre par la diminution de la 
solubilité du carbone dans l’alliage [33]. Nishiyama et al. [18] ont décrit le phénomène de 
dilution comme la suppression de la corrosion par un effet tensio-actif (« Surfactant-mediated 
suppression »), le cuivre ségrégant préférentiellement aux interfaces plutôt que dans le 
volume [103]. 
Un ajout très faible de cuivre (inférieure à 1 %) entraîne à l’inverse une augmentation 
de la formation de carbone [104]. Ceci s’expliquerait par les défauts induits dans le réseau du 
nickel. Les défauts ainsi créés, sites favorables à la germination du graphite, ne sont alors pas 
compensés par la diminution de l’activité catalytique due au cuivre. 
Le cuivre n’étant pas entièrement soluble dans les alliages Fe-Ni-Cr, une concentration 
supérieure à la limite de solubilité entraîne une diminution de la résistance au metal dusting 
(Figure I.24) [105]. En effet, au-delà de la limite de solubilité, il y a ségrégation d’une phase 
riche en cuivre aux joints de grains. La précipitation des carbures et du graphite est alors 
favorisée aux interfaces cuivre-γ. L’expansion volumique résultante entraîne alors la 
dégradation du matériau. 




Figure I.24 : Perte de masse des aciers austénitiques (a) 304S et (b) 310SS à 680°C dans une atmosphère 68%CO-
31%H2-1%H2O, d’après [105] 
V.1.4.2 Métaux précieux 
L’or, en se substituant à un atome de nickel, va considérablement diminuer les 
propriétés catalytiques du matériau [106, 107]. Cet effet est similaire à celui du cuivre décrit 
ci-avant (Figure I.25).  
  
a) b) 
Figure I.25 : Analyse par microscopie électronique à effet tunnel d’une surface (111) du nickel (rouge) avec (a) 
2% et (b) 7% d’une monocouche d’or (noir) [106]. L’aspect plus clair des atomes de Ni environnant les atomes 
d’Au provient de la modification locale des structures cristalline et électronique 
L’argent et le platine présentent eux aussi une bonne résistance au metal dusting. Leur bon 
comportement s’explique là aussi par une inhibition de la catalyse de décomposition du CO 
[108]. 
V.1.4.3 Etain 
L’étain possède des propriétés proches de celles du cuivre. En effet, l’étain ne catalyse pas 
l’adsorption de carbone ni la formation du graphite [109]. De plus, Il ne forme pas de carbure 
et le carbone y est très peu soluble [110]. Ruck et al. [101] ont démontré qu’un très faible 
ajout d’étain (320ppm) divisait par deux la cinétique de transfert de carbone à 930°C dans des 
aciers 16MnCr5, 20MnCr4 et 21NiCrMo2. Nishiyama et al. [111] ont démontré l’effet positif 
de l’étain en solution solide dans le nickel (Figure I.26). L’étain étant très peu soluble dans le 
nickel, contrairement au cuivre, il formera des intermétalliques [112]. Ces intermétalliques, 
Ni3Sn2 et Ni3Sn, améliorent fortement la résistance du matériau [113-115]. En effet, ils 
défavorisent la formation du graphite en couplant la dilution des sites catalytiques, comme le 
cuivre, à la diminution de l’épitaxie entre le graphite et l’austénite [113]. Ces deux phases 
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cristallisant selon le groupe d’espace hexagonal P63/mmc [116], la relation d’épitaxie entre 
l’austénite et le graphite est supprimée, la catalyse est alors inhibée [113]. 
 
Figure I.26 : Quantité de coke produite après 100h dans une atmosphère 60CO-26H2-2,5H2O à 650°C, 1 bar, 
selon la quantité d’étain, de germanium ou de plomb en solution solide dans le nickel, d’après [111] 
V.1.4.4 Germanium 
Le germanium possède des orbitales 3d pleines. Celui-ci n’est donc pas catalytique. Un faible 
ajout de germanium à du nickel améliore donc la résistance de ce dernier au metal dusting 
(Figure I.26) [111]. Toutefois, Al Motin et al. ont démontré que le germanium accélère la 
dégradation par metal dusting du fer α [117]. En effet, les auteurs expliquent que le 
germanium déstabilise la cémentite. Celle-ci ne se formant plus, le carbone diffuse dans la 
ferrite au lieu de la cémentite. Le carbone diffusant plus rapidement dans la ferrite (Figure 
I.27), la cinétique de dégradation est augmentée. 
 
Figure I.27 : Coefficient de diffusion du carbone dans la ferrite, l’austénite, la cémentite et le carbure de Hägg, 
d’après [118] 
 
V.1.4.5 Bismuth, antimoine, plomb 
Ruck et al. [101] ont observé que le plomb et l’antimoine diminuaient fortement la cinétique 
de transfert de carbone dans des aciers à 930°C dès des très faible concentration. Nishiyama 
et al. [111] ont montré que l’ajout de bismuth et d’antimoine en très faible quantité améliore 
énormément la résistance au metal dusting (Figure I.28), ainsi que l’addition de plomb (Figure 
I.26). Les auteurs expliquent cette amélioration par l’« effet de tensio-actif » qu’ils ont 
proposé pour le cuivre. 
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Figure I.28 : Quantité de coke produite après 100h dans une atmosphère 60CO-26H2-2,5H2O à 650°C, 1 bar, 
selon la quantité d’étain, de germanium ou de plomb en solution solide dans le nickel, d’après [111] 
V.1.4.6 Indium, gallium, thallium 
Nishiyama et al. [111] ont aussi étudié l’influence du gallium, de l’indium et du thallium. Ceux-
ci ont observé que ces éléments n’améliorent pas la résistance au metal dusting (Figure I.29). 
Le nickel enrichi en indium a même démontré un moins bon comportement que le nickel pur 
pour des concentrations en indium inférieures à 4%. Selon les auteurs, l’absence d’effet de 
ces éléments s’explique par leur non-ségrégation à la surface de l’échantillon. Ces éléments 
ne diminuent donc pas la catalyse. 
 
Figure I.29 : Quantité de coke produite après 100h dans une atmosphère 60CO-26H2-2,5H2O à 650°C, 1 bar, 
selon la quantité d’indium, de gallium ou de thallium en solution solide dans le nickel, d’après [111] 
V.1.4.7 Soufre en tant qu’élément d’alliage 
Le soufre est connu pour diminuer l’adhérence des couches d’oxyde en ségrégant à l’interface 
oxyde/métal [119, 120]. Toutefois, il a été démontré, sur des alliages monophasés Ni(Al), que 
son accumulation à la surface de ce dernier entraîne une diminution de la catalyse de 
décomposition du gaz, et donc une diminution de la dégradation [121]. 
V.1.4.8 Phosphore en tant qu’élément d’alliage 
Le phosphore empoisonne aussi les surfaces réactives [122]. La cinétique de transfert de 
carbone à 930°C dans des aciers dopés au phosphore est diminuée [101]. Tout comme le 
soufre, une très faible concentration en phosphore améliore drastiquement la résistance au 
metal dusting (Figure I.28) [111]. 
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V.1.5 Eléments réactifs 
Les éléments dits « réactifs » (Y, Hf, Ce, La…) sont des éléments qui forment des oxydes au 
moins aussi stables, voire plus stables, que la chromine ou l’alumine et qui ont pour effet de 
diminuer la cinétique d’oxydation et d’augmenter l’adhérence de la couche d’oxyde [123, 
124]. Dans des conditions de carburation, l’ajout d’hafnium en très faible quantité montre des 
effets bénéfiques importants sur le comportement d’alliages chromino- ou alumino-formeurs 
à base de nickel pouvant contenir jusqu’à 4,8%mass d’aluminium [125]. Les auteurs le 
justifient par une précipitation de HfC aux endroits où celui-ci interfère le plus avec la 
diffusion du carbone. D’après ces auteurs, le rôle principal du hafnium ne serait donc pas de 
diminuer la solubilité du carbone, ni de le piéger, mais de fortement gêner sa diffusion. Le 
hafnium améliore aussi le comportement en metal dusting des intermétalliques β-NiAl, γ’-
Ni3Al, γ-Ni(Al) et γ-γ’ si ceux-ci sont préoxydés, du fait de l’amélioration de l’adhérence de la 
couche d’oxyde [121]. Toutefois, lorsque l’échantillon est testé sans préoxydation, le hafnium 
dégrade la résistance de ces intermétalliques. Les auteurs expliquent cet effet négatif du 
hafnium par son piégeage du soufre, empêchant la ségrégation de ce dernier à la surface, et 
donc empêchant l’inhibition du pouvoir catalytique par le soufre. 
Le cérium a un effet néfaste sur la résistance au metal dusting (Figure I.23) [80]. Un 
effet bénéfique du cérium a au contraire été noté lors de la carburation [2]. Young propose 
que le cérium précipite tout comme le hafnium aux endroits où il peut interférer avec 
carbone [2]. 
V.2 Courts-circuits de diffusion 
La diffusion des éléments est généralement plus rapide le long des interfaces désordonnées 
que dans le volume. Les joints de grains sont un bon exemple de « court-circuit » de diffusion. 
Cet effet est souvent plus important à basse température, du fait de l’énergie d’activation 
plus faible de la diffusion dans les courts-circuits. Holcomb a par exemple estimé après des 
mesures de dureté sur l’alliage 304 carburé dans un milieu sodium liquide que la diffusion du 
carbone aux joints de grains était prépondérante à 540°C [126].Avec une densité de joints de 
grains plus importante, une microstructure d’alliage fine favorise la diffusion du chrome, de 
l’aluminium et du silicium, et donc la formation et la reformation d’une couche d’oxyde 
protectrice (Figure I.31) [127]. L’écrouissage d’un matériau (par déformation ou polissage de 
la surface par exemple) crée des dislocations. Elles aussi peuvent constituer des courts-
circuits de diffusion. Un écrouissage ou une densité de dislocations élevée est donc bénéfique 
pour la résistance au metal dusting [9, 55, 70, 80, 127] (Figure I.31). 




Figure I.30 : Gain de masse pour les aciers (a) 18Cr-8Ni et (b) 690 selon leur microstructure dans H2-CO-H2O à 




Figure I.31 : Gain de masse pour les aciers (a) 800 et (b) 25Cr-20Ni après différentes préparations de surface 
dans H2-CO-H2O à 600°C, d’après [127] 
Il est toutefois évident que, pour les matériaux ne pouvant pas former de couche d’oxyde 
protectrice, une concentration plus importante en courts-circuits de diffusion favorise 
également la diffusion du carbone, accélérant alors la dégradation du matériau (Figure I.32) 
[128].  




Figure I.32 : Microscopie optique de la coupe d’un échantillon de nickel après 100h dans une atmosphère 
31%CO–68%H2–1%H2O à 680°C montrant la dégradation par germination du graphite plus importante aux 
joints de grains, d’après [128] 
 
VI Influence des paramètres environnementaux 
VI.1 Composition de l’atmosphère 
VI.1.1 Proportion de CO et H2 
Différentes études montrent que la dégradation des échantillons dépend du rapport entre CO 
et H2 [29, 40, 129]. Ceci est en adéquation avec l’expression de la constante d’équilibre de la 
réaction (I.1). Muller-Lorentz et al. [29] ont démontré qu’à 650°C dans un mélange CO-H2-H2O 
la cinétique maximale de dégradation avait lieu pour une concentration équimolaire en CO et 
H2 (Figure I.33). Ceci démontrerait alors que la réaction (I.1) est bien la réaction 
prépondérante. Chun et al. [40] ont trouvé un résultat similaire à 550°C dans une atmosphère 
CO-H2. Pour une teneur en CO inférieure à 25 %, les auteurs ont observé que la dégradation 
du fer pur ne dépend pas de la composition du gaz. Ce phénomène, qui n’a pas été remarqué 
par d’autres auteurs, n’est pas explicité dans l’article. Olsson et Turkdogan ont étudié la 
catalyse de formation du carbone sur du fer pur à 400°C, 600°C et 800°C dans une 
atmosphère CO-H2 [130]. Les auteurs proposent que la réaction de Boudouard soit la réaction 
prépondérante pour des teneurs en H2 inférieures à 50%. Les variations de composition de 
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ces différentes études ont été effectuées sans garder l’activité en carbone constante, ce qui 
peut amener un biais dans la mesure. 
Yin et al. [131] ont observé à 650°C et à activité en carbone constante une cinétique 
de dépôt de carbone maximale pour 68% de CO dans un mélange CO-H2-H2O. Les auteurs 
expliquent ce résultat, différent des autres études (dont l’activité n’est pas fixée), par l’apport 
des réactions de Boudouard et de méthanisation à la dégradation, du fait de cinétiques non 
négligeables. Ils proposent que la cinétique totale soit en fait la somme pondérée des 
cinétiques des différentes réactions. 
 
Figure I.33 : Vitesse de corrosion par metal dusting du fer et de l’alliage 2 ¼CrMo en fonction de la pression 
partielle en CO à 650°C dans un mélange CO-H2 sous pression atmosphérique, d’après [29] 
VI.1.2 Vapeur d’eau 
La vapeur d’eau réduit la cinétique de décomposition du CO en bloquant les sites 
catalytiques [7, 102]. Les résultats de Rouaix-Vande Put et al. [132] ont démontré l’effet 
positif de la vapeur d’eau. En effet, ces auteurs ont montré que l’ajout de vapeur d’eau à un 
mélange 43CO-51H2-6CO2, tout en maintenant l’activité en carbone constante via une 
augmentation de la pression, a un effet bénéfique sur la résistance au metal dusting jusqu’à 
des concentrations élevées (20%H2O). Les auteurs en déduisent que l’effet positif de la 
vapeur d’eau n’est pas lié qu’à l’augmentation de la pression partielle en oxygène et à la 
diminution de l’activité en carbone. Zeng et al. [133] ont mis en évidence qu’une teneur en 
eau trop importante favorise la formation du spinelle (Fe,Cr)3O4 et augmente la quantité de 
fer dans le spinelle. Favoriser la formation du spinelle est bénéfique dans le cas où l’alliage ne 
forme pas facilement une couche d’oxyde, mais augmenter la teneur en fer des spinelles est 
néfaste. Nishiyama et al. [134] considèrent qu’une augmentation de la quantité de vapeur 
d’eau est néfaste pour la formation d’un oxyde protecteur. En effet, l’oxyde formé 
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contiendrait alors plus de défauts, et serait donc moins résistant. Toutefois, les auteurs 
proposent en parallèle que si cette augmentation de la vapeur d’eau s’accompagne d’une 
diminution de l’activité en carbone, alors la dégradation sera plus lente, malgré un moins bon 
oxyde protecteur. De même, du fait d’une quantité importante de vapeur d’eau dans des 
conditions industrielles (%vol H2O>23%) [135], le front de corrosion peut se présenter sous 
forme de deux couches d’oxyde de type spinelle, peu protectrices, sous lesquelles se trouve 
une zone carburée. Les auteurs ont proposé que les mécanismes de corrosion soient modifiés 
lors de l’augmentation de la pression partielle en oxygène [65], proposant notamment un rôle 
majeur de l’oxydation des carbures, une oxydation importante étant observée en fond de 
piqûre. Leurs propositions ont été confirmées par des observations ultérieures (voir Partie 
IV.3). 
La vapeur d’eau influence aussi la formation de la couche d’oxyde protectrice de 
chromine. En effet, le mode de croissance de la chromine est modifié, passant d’une 
croissance purement cationique à une croissance mixte. Cela limite la formation de pores 
dans la couche d’oxyde et à l’interface métal/oxyde. La couche d’oxyde est donc plus 
compacte [136, 137]. Il y a moins de défauts par lesquels le carbone pourrait diffuser. Cette 
couche est aussi plus adhérente [136, 138]. Toutefois, la chromine formée en présence de 
vapeur d’eau présente une microstructure plus fine [137]. Elle possède donc une plus grande 
concentration de joints de grains, par lesquels le carbone diffuse. Dans des conditions de 
nitruration, cette microstructure fine est considéré comme bénéfique, la vapeur d’eau 
modifiant fortement la diffusion aux joints de grains de l’oxyde [139]. 
VI.1.3 Espèce sulfureuse 
Comme expliqué dans la Partie V.1.4.4., le soufre présent dans l’alliage bloque les sites 
catalytiques pour la décomposition du CO, favorisant la formation de l’oxyde. Il est aussi 
possible d’amener le soufre par voie gazeuse, via H2S [130, 140] ou SO2 [130]. 
La quantité de H2S nécessaire pour empoisonner la surface est extrêmement faible (de 
l’ordre du ppm), ce qui en fait une méthode de prévention efficace (Figure I.34) [130, 140]. 
Malgré ses effets bénéfiques, H2S n’est pas utilisé sur site industriel, car il empoisonne les 
catalyseurs [2]. Le phosphore amené sous forme gazeuse n’empoisonne pas les catalyseurs, à 
l’inverse du soufre [141]. Ceci en fait une alternative viable. 
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Figure I.34 : Influence de H2S sur la dégradation du fer. La zone grisée représente la transition entre une 
surface sans soufre adsorbée et une surface saturée en soufre, d’après [140] 
VI.2 Température 
Pour que le phénomène de metal dusting soit observé, il est nécessaire que l’activité en 
carbone soit supérieure à 1 et que la cinétique de dégradation soit suffisamment importante. 
Or, les étapes cinétiquement limitantes sont reliées à la solubilité et à la diffusion des 
éléments moteurs du mécanisme (Cr, C, O, voir Tableau I.3). L’activité en carbone diminue 
avec la température du fait de l’enthalpie libre de l’équilibre (I.1) tandis que la diffusion et à la 
solubilité obéissent à une loi d’Arrhénius, et augmentent donc avec celle-ci (Figure I.35 et 
Figure I.18). Le metal dusting ne sera donc détecté que lorsque ces deux paramètres seront 
suffisamment élevés. L’intervalle de température considéré se situe généralement entre 
400°C et 800°C. La position et l’étendue de ce domaine dépendra toutefois de la composition 
du gaz et de l’environnement [26, 29] ainsi que du matériau corrodé (Figure I.37.a.), la 
diffusion et la solubilité des éléments dans l’alliage pouvant intervenir dans les mécanismes 
de corrosion. De plus, un changement de température entraîne une modification de la 
constante d’équilibre des trois réactions produisant du carbone, pouvant modifier la 
contribution de chaque équilibre à la cinétique globale (Figure I.36). 
 
Figure I.35 : Evolution de l’activité en carbone d’un mélange 24CO-47H2-6CO2-23H2O (runs n°1, 2 et 3) et 60CO-
36,7H2-1,5CO2-1,8H2O (run n°4) à 40 bar (run n°1), 25 bar (run n°2) et 1 bar (runs n°3 et 4) selon la température, 
d’après [134] 
 





Figure I.36 : Evolution de la constante d’équilibre des trois principales réactions à l’origine de la corrosion par le 
carbone, d’après [12] 
L’étude de l’influence de la température ont mené à des études contradictoires, tant en 
fonction de l’atmosphère utilisée que du matériau étudié [142] (voir aussi Tableau I.4). En 
effet, il a été montré que dans une atmosphère de type CO/H2, la cinétique de dégradation du 
fer pur ou peu allié se présente sous forme de cloche (Figure I.37.a.) [143]. D’autres auteurs 
ont montré que la cinétique de dégradation d’alliages peu alliés augmentait avec la 
température dans une atmosphère du type CO-H2-H2O [29]. La cinétique de dégradation par 
metal dusting d’alliages ferritiques présente un changement de loi à 540°C (Figure I.37.b.). Ce 
changement de cinétique représente le changement d’étape cinétiquement limitante 
proposé pour le mécanisme de décomposition de la cémentite, (voir la Partie III.1.) : en-deçà 
de 540°C, l’étape cinétiquement limitante est la décomposition de la cémentite ; au-delà de 
540°C, l’étape cinétiquement limitante est le transfert de carbone dans le métal [29]. 





Figure I.37 : Evolution de la cinétique de dégradation de matériaux ferritiques avec la température dans une 
atmosphère de type (a) 50CO-50H2, d’après [142] et (b) 24CO-74H2-2H2O, d’après [29] 
L’étude de l’influence de la température sur la cinétique de dégradation du nickel a donné 
des résultats en totale opposition avec ceux présentés pour le fer. En effet, dans une 
atmosphère de type CO-H2, la cinétique de dégradation du nickel augmente avec la 
température, jusqu’à atteindre une valeur constante vers 800°C [34]. La dégradation du nickel 
n’a pas été étudiée en présence de vapeur d’eau. Toutefois, en observant la masse totale du 
nickel et de ses produits de corrosion, il a été remarqué que la quantité de carbone formée 
atteignait un maximum à 625°C [34].  
Young et al. [12] considèrent que dans des atmosphères de type CO-H2, les variations 
de comportement en fonction de la température ne peuvent être réellement interprétées. En 
effet, du fait de l’absence de vapeur d’eau, l’activité en carbone n’est pas fixée. La cinétique 
peut donc varier fortement en fonction des conditions présentes dans le réacteur, sa 
géométrie, le flux gazeux... Ces variations ne seraient alors que des artefacts des expériences. 
VI.3 Vitesse des gaz 
L’influence de la vitesse des gaz n’a que très peu été étudiée. De plus, quand les études 
précisent les débits de gaz, elles ne donnent pas systématiquement d’information sur la 
vitesse de ce dernier. Dans le cas du fer, l’augmentation du débit de gaz de 0,29 mL/s à 2,08 
mL/s conduit à une augmentation de la masse de carbone déposée (Figure I.38.a.) [144]. Une 
telle augmentation n’est plus observée pour des débits supérieurs (3,55 mL/s et 5,80 mL/s). 
Turkdogan et Vinters [145] n’ont pas observé de variation de la quantité de carbone déposé 
sur du fer pur à 600°C pour des débits allant de 8,3 mL/s à 33 mL/s. Quant à la vitesse de 
dégradation de l’acier Fe-2 ¼%Cr-1%Mo, elle n’est pas modifiée par une augmentation du 
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débit de gaz de 1 mL/s à 2 mL/s (Figure I.38.b) [23]. Il semblerait donc qu’il existe une vitesse 
seuil à partir de laquelle la cinétique est maximale. Au-delà de cette vitesse seuil, le 
renouvellement du gaz à la surface du matériau n’est plus limitant. Cette dernière situation 
est représentée par la loi de vitesse définie par l’équation (I.28). 
  
a) b) 
Figure I.38 : Evolution de la prise de masse de l’échantillon selon le débit de gaz (a) pour le fer dans une atmosphère 
CO-H2, d’après [144] et (b) pour l’alliage Fe-2 ¼%Cr-1%Mo dans une atmosphère CO-H2-H2O, d’après [23] 
Dans le domaine des vitesses très élevées utilisées dans l’industrie, il peut être envisagé que 
cet écoulement rapide emporte le graphite formé en surface de l’alliage. Du fait de l’absence 
d’activité égale à 1, la décomposition de la cémentite devient impossible en surface. Une 
érosion peut également avoir lieu pour des vitesses de gaz très importantes. Cette érosion est 
observée sur site industriel (Figure I.39). Celle-ci est plus importante lorsqu’elle est combinée 
à une forte pression. 
 
Figure I.39 : Macrophotographie de la coupe d’un coude érodé provenant d’un site industriel de reformage du 
gaz naturel du groupe Air Liquide 
VI.4 Pression totale 
Pour un mélange gazeux donné, il est évident que la pression totale a une influence sur 
l’activité en carbone. En effet, l’activité en carbone calculée pour les réactions de syngas 
(réaction (I.1)) et de méthanisation (réaction (I.6)) (voir équations (I.2) et (I.7)) augmente 
proportionnellement à la pression. A l’inverse, l’activité en carbone calculée pour l’équilibre 
de Boudouard (réaction (I.4)) diminue avec l’augmentation de la pression totale (voir 
équation (I.5)). Ainsi, à mélange gazeux fixé, l’augmentation de la pression totale élargit la 
fenêtre de température où l’activité en carbone est supérieure à 1 pour les réactions (I.1) et 
(I.6), et rétrécit cet intervalle pour la réaction (I.4). 
Revêtements 
65 
Expérimentalement, il est constaté que la vitesse de dégradation augmente avec 
l’augmentation de la pression, tandis que le temps d’incubation diminue de manière 
significative [58, 134, 146, 147]. Selon les auteurs, l’augmentation de cette cinétique est liée à 
l’augmentation de l’activité en carbone. Cependant, l’augmentation de la pression totale se 
traduit aussi par une augmentation des pressions partielles des différentes espèces. La 
concentration plus importante de précurseurs à la surface du matériau entraîne une 
augmentation des cinétiques de dégradation, indépendamment de l’activité de carbone (par 
exemple voir les équations (I.12) et (I.61)). 
Selon Nishiyama et al. [134], l’augmentation des cinétiques de dégradation avec la 
pression n’est pas seulement liée à l’augmentation de l’activité en carbone, mais aussi à 
l’augmentation de la pression partielle en oxygène. En effet, une pression partielle en 
oxygène plus importante favorise la formation de spinelles, moins protecteurs que la 
chromine ou l’alumine. 
Rouaix-Vande Put et al. [132] ont augmenté la pression totale d’un mélange gazeux 
tout en gardant l’activité en carbone constante par un ajout de vapeur d’eau. Dans ce cas, les 
auteurs ont observé qu’il y avait une diminution du metal dusting avec l’augmentation de la 
pression, ce qui montre que la dégradation n’est pas uniquement liée aux pressions partielles 
des réactifs ou à l’activité en carbone, mais au rapport des pressions entre les différents 
constituants. 
Aucune étude ne s’intéressant qu’à l’effet de la pression (c'est-à-dire en fixant les 
pressions partielles des espèces réactives) n’a été recensée. Il en est de même pour l’effet 
mécanique que peut jouer la pression, particulièrement pour des procédés industriels. 
 
VII Revêtements 
Comme il a été vu dans la Partie V, de nombreux éléments d’alliages peuvent améliorer le 
comportement d’un matériau sous condition de metal dusting. Toutefois, ces éléments 
d’alliage peuvent poser des problèmes de formabilité, de soudabilité ou encore de coût de 
fabrication des alliages de structure. Une solution consiste alors à déposer sur ceux-ci un 
revêtement assurant la protection contre la corrosion par metal dusting. La meilleure 
protection contre la corrosion est d’empêcher la diffusion du carbone dans le matériau ou 
d’empêcher la catalyse de la réaction formant ce dernier. Les revêtements utilisés tendent 
donc à former des couches d’oxyde protectrices ou à enrichir la surface en éléments non 
catalytiques. 
VII.1 Revêtements par diffusion 
VII.1.1 Revêtements chromino-formeurs 
Aucune étude relatant de la formation d’un revêtement protecteur par diffusion de chrome 
seul n’a été identifiée dans la littérature. Ceci peut s’expliquer par la profusion d’alliages 
chromino-formeurs disponibles dans le commerce, ce qui ne rend pas nécessaire l’utilisation 
d’un revêtement pouvant former de la chromine. La silice favorisant la formation de chromine 
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(voir Partie V.1.2.3.), une co-diffusion de chrome et de silicium est réalisée par pack-
cémentation sur les aciers 321, 800 et T22 [148]. Ces alliages revêtus et préoxydés pendant 
200h à 900°C sous air ne sont pas attaqués après 142 h dans une atmosphère 66,2H2-23CO-
7,1CO2-1,4CH4-23H2O à 593°C. La diffusion de ces mêmes éléments n’a pas été réussie sur 
des alliages à base de nickel [148]. La siliciuration d’alliages chromino-formeurs favorise aussi 
la tenue du système en atmosphère carburante [149]. Toutefois, malgré des concentrations 
en silicium pouvant être importantes (>10%mass.), la protection du système ne provient pas 
de la formation d’une couche continue de silice mais d’une couche continue de chromine 
favorisée par le silicium apporté. 
VII.1.2 Revêtements alumino-formeurs 
VII.1.2.1 Diffusion d’aluminium 
Sur l’acier 304SS, un revêtement alumino-formeur de 60 à 120 µm obtenu par diffusion offre 
respectivement jusqu’à 13 et 14 ans de protection entre 565°C et 1 150°C sur des installations 
de reformage du méthanol, malgré un début de piqûration [150]. L’aluminisation d’aciers 
ferritiques et austénitiques apporte une protection de ces alliages pour des durées 
supérieures à 2000 h entre 400 et 700°C dans une atmosphère 73H2-25CO-2H2O [91]. Ceci 
s’explique par la formation en surface des intermétalliques FeAl2 ou Fe2Al5 ou d’un 
revêtement biphasé FeAl2/α-Fe(Al), phases qui permettent la formation d’une couche d’oxyde 
protectrice. Toutefois, la diffusion rapide de l’aluminium dans les alliages ferritiques conduit à 
la formation de pores à l’interface revêtement/oxyde, diminuant alors la durée de vie du 
système. Un pré-dépôt de chrome par chromisation, jouant le rôle de barrière de diffusion, 
permet de supprimer la formation de ces pores. 
Des alliages 800, 321 et T22 aluminisés et préoxydés sous air à 900°C pendant 200 h 
puis soumis à des conditions de metal dusting (52H2-18CO-5,6CO2-1,1CH4-23H2O, 593°C) 
durant 142 h ne sont pas dégradés, tout comme leurs homologues munis d’un revêtement 
Cr-Si décrit précédemment [148]. Mais on peut noter que ces durées de test sont 
extrêmement courtes par rapport aux applications visées. 
VII.1.2.2 Co-diffusion d’aluminium et de silicium 
Le silicium favorise la formation d’alumine (voir Partie V.1.2.3.) et stabilise les aluminiures (en 
retardant la diffusion interne de l’aluminium). De plus, il améliore la ductilité des revêtements 
alumino-formeurs [151]. Enfin, le silicium diminue la perméabilité du revêtement au carbone, 
augmentant encore la durée de vie du système [152, 153]. Différentes études mettent en 
avant l’effet bénéfique du silicium sur la résistance de revêtements alumino-formeurs, que ce 
soit sur des alliages à base de fer et de nickel [151, 153], mais aussi à base de cobalt ou de 
cuivre [151]. 
La co-diffusion d’aluminium et de silicium, sans pré-dépôt de chrome, conduit à la 
formation d’une couche externe d’alumine et d’une couche interne de silice sur les alliages 
X10CrAl18 et X18CrN28  [91]. Testés dans une atmosphère 73H2-25CO-2H2O à 700°C ils 
présentent une bonne tenue à la corrosion. A l’inverse, ce même traitement n’entraîne pas 
un bon comportement de l’alliage 800, plus riche en chrome. A plus basse température 
(620°C), seul l’alliage 800 présente un bon comportement. A cette température, le 
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revêtement obtenu sur les alliages X10CrAl18 et X18CrN28 forme une couche d’oxyde mixte 
d’aluminium et de silicium peu adhérente. Des pores sont présents à l’interface métal/oxyde, 
favorisant la fissuration de ce dernier. De plus, la précipitation d’un intermétallique Cr-Ni aux 
joints de grains du revêtement augmente sa fragilité. 
VII.1.2.3 Co-diffusion d’aluminium et de titane 
Un revêtement de TiAl est obtenu par co-diffusion de titane et d’aluminium sur du 800HT 
[91]. Ce système montre un bon comportement dans une atmosphère 73H2-25CO-2H2O à 
620°C. Cette co-diffusion ne permet pas l’obtention du revêtement sur les aciers 10CrMo910 
et P91, ces derniers ayant formé une couche continue de TiC en surface, bloquant alors la 
diffusion des éléments. 
VII.1.2.4 Co-diffusion d’aluminium, de silicium et de titane 
La formation d’un revêtement alumino-formeur par co-diffusion d’Al, Ti et Si sur les alliages 
P91 et 800 permet de les protéger efficacement pendant plus de 2 000 h  dans une 
atmosphère 73H2-25CO-2H2O à 620°C [91]. 
VII.1.3 Revêtements riches en étain 
L’étain et ses intermétalliques inhibent grandement la catalyse de décomposition du gaz et de 
formation de graphite (voir Partie V.1.4.3). Des revêtements à base d’étain ont donc été 
élaborés sur l’alliage 600. La formation de l’intermétallique Ni3Sn2 est obtenue via une 
électrodéposition de nickel suivie d’un enrichissement en étain par cémentation en caisse. Le 
revêtement obtenu présente une épaisseur de 30 µm, en deçà de laquelle se trouve une zone 
d’interdiffusion appauvrie en nickel de 6µm d’épaisseur [114]. Ce revêtement empêche la 
dégradation du système durant 3 000 h à 650°C dans une atmosphère 24%CO-74%H2-2%H2O. 
De plus, il n’y a pas de transformation de la phase Ni3Sn2 vers Ni3Sn, qui se traduirait par une 
dégradation du revêtement du fait des variations de volume. En effet, la zone appauvrie en 
nickel joue le rôle de barrière à la diffusion de ce dernier depuis le substrat vers le 
revêtement. L’exposition dans une atmosphère 24%CO-74%H2-2%H2O à 650°C de ce 
revêtement sur un alliage à base de fer peu allié (1Cr0,4Mo) démontre les mêmes capacités 
protectrices que sur l’alliage 600 [115]. Le fer diffuse à travers le revêtement pour former le 
carbure Fe3SnC en surface (Figure I.40). Ce carbure non catalytique empêche la dégradation 
par metal dusting. 
 
Figure I.40 : Coupe d’un acier 1Cr0,4Mo avec un revêtement Ni3Sn2 après 500 h d’essai dans une atmosphère 
24%CO-74%H2-2%H2O à 650°C, d’après [115] 
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VII.2 Revêtements par déposition 
VII.2.1 Revêtements par PVD 
VII.2.1.1 Revêtements chromino-formeurs 
De la chromine est déposée sur l’alliage HK40 par pulvérisation cathodique magnétron de 
chrome dans une atmosphère contenant du dioxygène [154]. Ce revêtement a fissuré après 
carburation dans une atmosphère 74CH4-16Ar à 800°C du fait des contraintes résiduelles, 
malgré une sous-couche de chrome pour atténuer celles-ci. Un dépôt de chrome élaboré en 
faisant augmenter la pression en oxygène de façon continue permet de diminuer les gradients 
de contraintes résiduelles et d’augmenter l’adhérence et la densité du revêtement [154]. 
VII.2.1.2 Revêtement d’alumine amorphe 
Un dépôt d’alumine amorphe par pulvérisation cathodique magnétron dans une atmosphère 
Ar-O2 ne permet pas d’offrir une protection à long terme [155] malgré le dépôt préalable 
d’une sous-couche d’aluminium pour améliorer l’adhérence. En effet, malgré une bonne 
densité et une bonne adhérence, des fissures sont observées après exposition dans une 
atmosphère 74CH4-16Ar à 600°C. Ces dernières sont dues à la structure colonnaire du 
revêtement. 
VII.2.2 Revêtements par projection thermique 
VII.2.2.1 Revêtement chromino-formeurs 
L’alliage Ni-50Cr déposé par projection plasma sous vide sur les alliages 600 et 800H présente 
un bon comportement à 650°C dans une atmosphère 80CO-20H2 [156], même s’il est 
attaqué. Une fusion de la surface par laser permet d’éliminer les porosités et améliore donc la 
résistance du système. Toutefois, si trop d’énergie est apportée lors de la fusion, il y a 
interdiffusion entre le revêtement et le substrat. Malgré une meilleure adhérence du 
revêtement, les capacités protectrices de celui-ci sont réduites. De plus, des oxydes de fer 
sont susceptibles de se former durant le traitement de surface. 
L’alliage Ni-50Cr a aussi été déposé par projection à arc et par HVOF sur les mêmes 
alliages 800 et 601 [157]. Lorsqu’exposé dans un brûleur d’incinérateur, le revêtement par 
projection à arc présente des écaillages et des décollements. Le dépôt par HVOF présente un 
meilleur comportement et peut aisément être réparés après élimination du revêtement 
dégradé par sablage. 
VII.2.2.2 Revêtement alumino-formeurs 
VII.2.2.2.1 Dépôt d’aluminium 
Un revêtement d’aluminium déposé par projection plasma offre une bonne protection dans 
une atmosphère carburante de type H2-C6H14 après 10 h à une température annoncée à 
950°C [158, 159]. Si le revêtement déposé est Ni-5Al, ce dernier subit une oxydation interne 
catastrophique, malgré une préoxydation préalable destinée à former une couche d’alumine 
en surface. 
Un revêtement β-NiAl (contenant une faible proportion de γ’-Ni3Al) déposé par HVOF 
sur un acier HP (25 %mass Cr, 35 %mass Ni) se décolle après carburation sous 98H2-2CH4 à 
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1100°C pendant 100 h du fait des différences de coefficients d’expansion thermique [160]. 
L’ajout de chrome ou de CeO2 au dépôt améliorait l’adhérence du revêtement au substrat. 
Les auteurs proposent que cela diminue la quantité de pores et de fissures dans le 
revêtement, augmentant sa durée de vie. Une sous-couche de NiCrAlY peut également 
améliorer l’adhérence du revêtement [160]. 
VII.2.2.2.2 Co-dépôt d’aluminium et de titane 
Le dépôt d’un revêtement de γ-TiAl par HVOF [91] sur les aciers X10CrAl18 et 800 permet 
d’obtenir une bonne résistance dans une atmosphère 73H2-25CO-2H2O à 400°C pour l’alliage 
800 et à 400°C, 620°C et 720°C pour l’alliage X10CrAl18, ce revêtement formant une couche 
continue d’alumine. Toutefois, la différence de coefficients de dilatation entre une matrice 
austénitique et ce revêtement provoque la fissuration de ce dernier. Celui-ci ne protège alors 
plus efficacement le matériau. 
VII.2.2.3 Revêtements MCrAlY 
Les revêtements MCrAlY sont utilisés dans l’aéronautique pour leur bon comportement en 
oxydation et surtout en corrosion à haute température. Ceux-ci étant riches en chrome et en 
aluminium, un bon comportement en metal dusting peut être attendu. Avec une matrice γ à 
base de nickel ou de fer-nickel, une bonne compatibilité chimique avec les alliages à base de 
nickel et les aciers austénitiques devrait également être observée. 
Du NiCrAlY déposé par projection plasma sous vide forme une couche continue 
d’alumine à 650°C dans une atmosphère 80CO-20H2 [156]. Toutefois, ce revêtement ce 
fissure et s’écaille (Figure I.41.a.). En effet, initialement celui-ci contient les phases α-Cr, γ-Ni 
et β-NiAl. Cette dernière se transforme en γ’-Ni3Al lors de la consommation de l’aluminium. Le 
changement de phase induirait alors la fissuration du revêtement. Ceci est favorisé par la 
porosité du revêtement qui forme en effet un réseau interconnecté le fragilisant. La fusion 
laser du revêtement réduit sa porosité et améliore sa tenue mécanique. Le revêtement offre 
alors un bien meilleur comportement (Figure I.41.b.). Toutefois, une puissance trop 
importante du laser engendre aussi la formation de spinelles, favorisant la dégradation. 
  
a) b) 
Figure I.41 : (a) Alliage 800HT avec un revêtement NiCrAlY déposé par projection plasma après 607 h à 650°C 
dans une atmosphère 80CO-20H2 et (b) Alliage 800HT avec un revêtement NiCrAlY déposé par projection plasma 
refondu par laser après 385 h dans la même atmosphère, d’après [156] 
Un revêtement NiCoCrAlY déposé par HVOF sur les alliages 601 et 602 est très poreux mais 
adhérent [161]. Ce revêtement forme une couche continue d’alumine lorsqu’il est mis en 
contact direct avec du fioul à 700°C sous azote. 
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VII.2.3 Revêtement alumino-formeur déposé par électrodéposition  
Un revêtement γ’-Ni3Al déposé par électrodéposition sur un substrat de type NiFeCr montre 
des propriétés inférieures au substrat dans une atmosphère 24,4CO–73,3H2–2,3H2O à 650°C 
[162]. Ceci s’explique par l’impossibilité pour le revêtement de former une couche externe 
continue d’alumine. Ceci est en accord avec les travaux effectués sur γ’-Ni3Al massif [83]. Si ce 
même revêtement est préoxydé pendant 24 h à 1 100°C sous H2-0,6H2O, la couche d’alumine 
formée subit un écaillage avancé dans les conditions de metal dusting précédemment citées 
[163]. La présence de particules de CeO2 dispersées dans le revêtement a un effet néfaste si 
aucune préoxydation n’est effectuée [163]. Les auteurs attribuent ce mauvais comportement 
à la formation favorisée de NiO en surface et aux joints de grains par les particules de CeO2 
[162]. Des particules de CeO2 plus fines engendrent une cinétique de dégradation plus élevée. 
VII.3 Résumé des revêtements 
Les grandes familles de matériaux utilisées pour la formation de revêtements protecteurs 
peuvent être résumées selon leurs caractéristiques (Tableau I.5). Il en est de même pour les 
deux grandes familles de dépôt (Tableau 1.6). Il peut toutefois être conclu que les 
revêtements par diffusion sont globalement plus protecteurs. L’influence des éléments 




Tableau I.5 : Points forts, facteurs critiques et solutions possibles pour les trois grandes familles de dépôt 
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VIII Conclusions de ce chapitre 
Le metal dusting est un type de corrosion très spécifique qui ne se rencontre que dans des 
conditions particulières. Toutefois, le caractère catastrophique de ce type de corrosion en fait 
un problème critique pour les installations industrielles où il a lieu. 
Le metal dusting dépend de très nombreux paramètres. Ceux-ci sont à la fois liés à la 
nature du matériau et à l’environnement. En effet, la composition et la microstructure du 
matériau jouent un rôle prépondérant, de même que les pressions partielles des espèces 
gazeuses en présence, autant par leur effet chimique (ac, PO2) que physique (adsorption, 
érosion). Du fait des très nombreux paramètres mis en jeu, de même que leur forte 
interconnexion, la très forte variété de conditions opératoires rend difficile l’élaboration de 
conclusions simples et générales. Ceci est encore renforcé par le fait que les atmosphères qui 
provoquent le metal dusting sont hors équilibre, puisqu’ayant une activité en carbone 
supérieure à un. Elles sont donc susceptibles d’évoluer au cours de leur parcours au sein du 
réacteur d’essai, ce qui peut créer des disparités entre les expériences réalisées à travers le 
monde. Les observations sont alors très générales : un intervalle de température où le metal 
dusting est observé, une activité en carbone supérieure à un, un temps d’incubation pour les 
alliages formant une couche d’oxyde protecteur, une cinétique locale linéaire. Les 
mécanismes de dégradation ainsi que les cinétiques de dégradation portent quant à eux 
toujours à débat, même pour des métaux purs. 
La formation d’une couche continue d’oxyde protectrice est le moyen le plus utilisé 
pour se prémunir du metal dusting. Les principaux oxydes utilisés sont la chromine et plus 
récemment l’alumine. La formation de ces oxydes peut être améliorée par l’addition d’autres 
éléments, tel le silicium. Cette barrière de diffusion du carbone peut soit être formée par le 
matériau lui-même, soit être apportée par un revêtement, soit directement déposée. Les 
deux principales voies utilisées sont la formation de revêtements par déposition et par 
diffusion. 
La dégradation des échantillons peut aussi être limitée en inhibant les réactions 
catalytiques produisant le carbone atomique. Pour cela, l’utilisation d’éléments non-
catalytiques, tels le soufre, le cuivre, l’or ou l’étain, fait preuve d’une grande efficacité. 
L’inhibition de la catalyse de formation du graphite est elle aussi une manière effective de 
protéger un matériau. En effet, la suppression de l’épitaxie existante entre l’austénite et le 
graphite réduit très fortement la dégradation, voire la supprime, par exemple avec l’utilisation 
de l’intermétallique Ni3Sn2. 
Malgré la très bonne protection que peuvent offrir ces différentes solutions, lorsque celles-ci 
ne sont plus effectives, les matériaux sont dégradés aux défauts de ces protections. Cette 
dégradation localisée est la plus fréquemment observée. L’influence très importante des 
éléments d’alliage, ainsi que les différentes conditions opératoires, rendent les mécanismes 
mis en jeu encore plus difficiles à élucider. De plus, malgré le fait que de très nombreuses 
études mentionnent ce phénomène de piqûration, très peu d’auteurs ont réellement étudié 
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De nombreux alliages commerciaux et quelques alliages modèles sont testés sur deux bancs 
d’essai de metal dusting. Le premier banc fonctionne sous pression atmosphérique (P.A.). Les 
matériaux testés ont été exposés jusqu’à 6 000 h. Le second essai est fait sous haute pression 
(H.P.), pour des durées d’exposition pouvant s’étendre jusqu’à 14 177 h. L’utilisation de 
différents matériaux commerciaux a pour but de tester une large gamme de matériaux. Des 
alliages modèles sont synthétisés pour étudier l’effet du cuivre, connu à pression 
atmosphérique, dans des conditions plus proches des conditions industrielles. Deux 
expériences préliminaires sont effectuées à pression atmosphérique : un essai de metal 
dusting et un essai d’oxydation à basse pression partielle en oxygène et à basse activité en 
carbone. Ces deux essais, de même que les matériaux testés, ne bénéficieront pas d’une 
description en détail. Ils seront utilisés seulement à titre de comparaison dans ce travail. Les 
techniques de caractérisation utilisées pour les deux premières expériences seront ensuite 
décrites. 
 
II Matériaux utilisés pour les expériences principales 
II.1 Alliages commerciaux 
Cinq alliages commerciaux sont testés dans cette étude. Ils peuvent être séparés en deux 
familles : les alliages austénitiques riches en fer (800HT et HR120) et les superalliages à base 
de nickel (625, 690, 693). La composition de ces alliages est indiquée dans le Tableau II.1 et le 
Tableau II.2. Il est à noter que l’alliage 602CA est testé dans les conditions H.P. mais il ne sera 
pas décrit ici, celui-ci n’ayant été testé que dans une seule atmosphère et sa composition 
étant trop différente des autres alliages pour leur être comparés. 
Pour un même alliage, les échantillons testés sur les deux bancs proviennent de lots 
matière différents à l’exception du HR120 et du 693 (Tableau II.2 et Figure II.1). Les 
échantillons de l’alliage HR120 et 693 sont tous prélevés dans une même tôle. L’alliage 690 
est aussi prélevé dans une tôle pour les expériences à haute pression. Le 690 utilisé à pression 
atmosphérique est prélevé dans un méplat forgé. Les échantillons d’alliage 625 et 800HT sont 
prélevés dans le sens transverse de barres forgées. Des échantillons de 800HT sont aussi 
prélevés dans le sens longitudinal pour l’expérience à pression atmosphérique afin d’étudier 
l’effet de la microstructure.  
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Tableau II.1 : Récapitulatif des différentes compositions en éléments lourds des alliages commerciaux (%at) 




P.A.é 31,5 43,6 20,8 0,9 0,1 0,2 - 1,0 0,7 0,5 0,2 C, P, N 
H.P.* 28,4 45,3 22,4 1,3 - - - 0,8 1,0 0,6 0,2 C, S, P 
HR120 
P.A.é 38,3 33,3 25,6 0,2 - 0,1 0,4 0,8 0,8 - 0,1  C, P, N 
H.P.* 34,4 34,8 27,8 0,1 - 0,1 0,5 0,9 1,3 0,1 - B, C, N 
625 
P.A.é 64,7 4,5 23,0 0,5 - 4,3 1,8 0,1 0,4 0,4 - C, P, N 
H.P.* 63,8 1,0 25,2 0,4 0,2 5,5 2,3 0,5 0,8 0,3 - C, S, P 
690 
P.A.é 60,5 9,4 28,5 0,6 - - - 0,3 0,3 0,3 - C, P, N 
H.P.c 59,7 8,6 31,0 - - - - 0,1 0,6 - - C, S 
693 
P.A.* 58,2 3,0 30,9 7,0 - - - 0,3 0,1 0,5 - C, S 
H.P.c 58,9 3,2 30,4 6,2 - - 0,4 0,2 0,1 0,5 0,03 C, S 
é Composition depuis analyse par spectrométrie à étincelle effectuée à l’ICA 
* Composition depuis analyse EDS 
c Composition depuis le certificat de coulée 
P.A. Expérience à pression atmosphérique 
H.P. Expérience haute pression 
 
Tableau II.2 : Récapitulatif des différentes compositions en éléments légers des alliages commerciaux (%at) et 
type de lot matière 
 Alliage Essai Eléments légers Lot matière  
 
800HT 
P.A.é 0,24C, 0,03P, 0,24N Barre forgée, sens transverse et longitudinal  
 H.P. C, S, P Barre forgée, sens transverse  
 
HR120 
P.A. é 0,33C, 0,06P, 0,02N 
Tôle 
 
 H.P. B, C, N  
 
625 
P.A. é 0,18C, 0,01P, >0,04N 
Barre forgée, sens transverse 
 
 H.P. C, S, P  
 
690 
P.A. é 0,09C, P, >0,04N Méplat forgé  
 H.P.c 0,02C, S Tôle  
 
693 
P.A. C, S 
Tôle 
 
 H.P.c 0,08C, S (traces)  
 é Composition depuis analyse par spectrométrie à étincelle effectuée à l’ICA 
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Barre Tôle Méplat 
Figure II.1 : Schéma des différents sens de prélèvement des échantillons. SL : sens long ; ST : sens transverse 
L’alliage 800HT est un alliage austénitique renforcé par solution solide. L’analyse en coupe 
des échantillons prélevés dans le sens transverse et destinés au test de corrosion à pression 
atmosphérique montre que les précipités de Ti(C,N) sont alignés dans le sens de la 
déformation (SL) (Figure II.2). Logiquement, cet alignement n’est pas visible pour la coupe de 
la matière prélevée dans le sens longitudinal (Figure II.2). 
Bien que les échantillons destinés au banc de corrosion à haute pression soient eux 
aussi prélevés dans le sens transverse d’une barre, la direction de déformation n’est pas 
visible (Figure II.2). Ceci témoigne d’une histoire thermomécanique différente. Ceci s’explique 
par des fournisseurs de matière différents pour les deux expériences, et donc potentiellement 
des traitements différents de la matière. 










Figure II.2 : Images MEB en électrons rétrodiffusés des coupes à cœur des alliages commerciaux 800HT destiné aux bancs 
de corrosion par metal dusting (a et c) à pression atmosphérique et (b) à haute pression 
Bien que l’alliage HR120 soit principalement monophasé, des précipités denses de plusieurs 
microns de diamètre sont visibles (Figure II.3). L’analyse EDS montre que leur seul élément 
















Chapitre II : Matériaux et méthodes 
84 
solution solide, ont déjà été observés [164]. Des observations par  Microscopie Electronique à 
Transmission (MET) ont déjà mis en évidence la présence de carbures de niobium après 
déformation de cet alliage [165-168]. La formation de ceux-ci serait induite par la 
déformation mécanique. Cette explication pourrait s’appliquer ici, les échantillons étant 
prélevés dans une tôle. Toutefois, la taille des précipités dans cette étude est bien supérieure 
à ce qui a été observé auparavant. Il est possible qu’un traitement thermique ait été effectué 
après déformation pour le HR120 utilisé ici. L’alliage HR120 contient aussi des carbonitrures. 
Ceux-ci sont très riches en titane (de l’ordre de 80%at) et en niobium (de l’ordre d’une 
vingtaine de %at). Les travaux de Gorbachev et al. [169] et de Inoue et al [170] montrent que 
le niobium et le titane peuvent former une solution solide de carbonitrures. Le composé 
analysé ici se rapprocherait donc de la phase Nb0,14Ti0,86C0,04N0,96 détectée par Inoue et al. 
[170]. Il faut noter que le HR 120 utilisé dans cette étude contient aussi des précipités d’un 
oxyde mixte de lanthane et cérium, probablement provenant du mishmetal. 
 
Figure II.3 : Image MEB en électrons rétrodiffusés de la coupe à cœur de l’alliage commercial HR120 destiné 
aux bancs de corrosion par metal dusting à pression atmosphérique et à haute pression 
Le superalliage 625 est le superalliage à base de nickel le moins riche en fer. Une analyse en 
coupe par microscopie électronique montre que l’alliage utilisé pour le test de corrosion à 
pression atmosphérique présente une microstructure en bandes, bien visibles par 
l’alignement des précipités le long de la direction de déformation (Figure II.4.a.). Ceci est 
cohérent avec le sens de prélèvement de cet alliage (sens transverse d’un barreau forgé). Les 
précipités denses de l’alliage 625 utilisé pour l’expérience à pression atmosphérique sont très 
riches en niobium (plus de 85%at des éléments métalliques). Il peut être conclu que ces 
précipités sont des carbures de niobium, précipités observés après des traitements à haute 
températures (>1000°C) [171, 172]. Des concentrations en carbone et silicium relativement 
élevées favorisent aussi fortement la précipitation de ces carbures [173-176]. Ces 
observations sont en accord avec la remise en solution à 1180°C puis le forgeage à 950°C qu’a 
subi le matériau lors de son élaboration. Des précipités de carbonitrures de titane riche en 
niobium (environ 20%at) sont aussi détectés. 
L’alliage 625 utilisé pour l’expérience sous haute pression présente aussi des 
carbonitrures de titane contenant 20%at de niobium et montre également une 
microstructure en bandes. Cet alliage possède toutefois une précipitation plus importante 
(Figure II.4.b.). Des pointés EDS révèlent que les précipités clairs les plus gros, intragranulaires, 
sont riches en niobium, molybdène, nickel, chrome et silicium. Leur composition, qui ne varie 
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phase de Laves, déjà observée sur le même alliage présentant une structure en bandes [175]. 
Les précipités les plus fins, situés aux joins de grains, montrent un enrichissement en 
molybdène, niobium et silicium. Leur taille trop petite ne permet pas de déterminer 
précisément leur composition. Toutefois, des travaux précédents laissent supposer qu’il s’agit 
de carbures mixtes riches en molybdène du type M6C [175, 177, 178].  
Le superalliage 690 est un alliage renforcé par solution solide (Figure II.4.c. et d.). Sa 
très grande stabilité en fait un alliage très utilisé en corrosion haute température. Ce dernier 
contient, comme tous les alliages commerciaux étudiés, des carbonitrures de titane. L’alliage 
utilisé sur le banc à haute pression provient d’une plaque, tandis que le matériau utilisé à 
pression atmosphérique provient d’un bloc forgé. Toutefois, aucune différence entre leurs 
microstructures n’est visible. Ceci peut être dû à une remise en solution. En effet, l’alliage 
utilisé à pression atmosphérique a subi une mise en solution à 1240°C et un forgeage à 900°C. 
L’alliage 693 est un dérivé de l’alliage 690 enrichi en aluminium (Figure II.4.e. et f.). 
Tout comme l’alliage 690, aucune différence n’est visible entre les échantillons testés dans le 
pilote de corrosion à haute pression et ceux destinés à l’expérience à pression 
atmosphérique. 
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Figure II.4 : Images MEB en électrons rétrodiffusés des coupes à cœur des alliages commerciaux (a et b) 625, (c 
et d) 690 et (e) 693 destinés aux bancs de corrosion par metal dusting à pression atmosphérique (P.A.) et à 
haute pression (H.P.) 
Les phases détectées pour les différents alliages commerciaux étudiés sont 
regroupées dans le Tableau II.3. Il est intéressant de remarquer que pour la plupart des 
alliages commerciaux ci-dessus, la phase fragilisante σ, riche en chrome, peut se former. 
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Tableau II.3 : Phases identifiées dans les différents alliages commerciaux 




























Les tailles de grains de chaque alliage sont révélées par une attaque de Murakami ou bien par 
une attaque électrochimique à l’acide oxalique et mesurées par la méthode des intercepts. 
Les dimensions mesurées en surface et en coupe de chaque matériau sont regroupées dans la 
Figure II.5. Il est intéressant de noter que seul l’alliage 800HT présente un allongement 
significatif des grains le long de la direction de déformation. 
La formation de précipités modifiant la composition de la matrice, il est intéressant de 
considérer la composition de cette dernière. En effet, la résistance des alliages au metal 
dusting dépend de la résistance de chacune des phases présentes. Les compositions de la 
matrice de chaque alliage sont répertoriées dans le Tableau II.4.  
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c)  d) 
Figure II.5 : Taille de grains (a) en surface et (b) en coupe des alliages commerciaux 800HT et HR120. Seules les données 
obtenues sur le sens transverse sont représentées (la coupe/surface du transverse étant la surface/coupe du longitudinal). Taille 
de grains (c) en surface et (d) en coupe des alliages commerciaux 625, 690 et 693. La taille de grains des échantillons destinés 
au banc à pression atmosphérique (P.A.) et au banc haute pression (H.P.) est en rouge et en bleu, respectivement. 
 
Tableau II.4 : Récapitulatif des compositions obtenues par EDS des matrices des alliages commerciaux (%at) 
Alliage Essai Ni Fe Cr Al Co Mo Nb Mn Si Ti Cu 
800HT 
P.A. 29,2 43,8 21,6 0,9 1,1 0,1 - 1,1 1,6 0,6 - 
H.P. 28,4 45,3 22,7 1,2 - - - 1,0 0,9 0,5 - 
HR120 
P.A. 34,8 35,1 27,4 0,3 0,2 0,1 0,2 0,8 1,0 - 0,1 
H.P. 34,6 35,2 27,7 0,2 -t 0,1 0,3 0,8 1,1 - - 
625 
P.A. 61,4 4,8 24,9 0,8 0,2 4,9 2,1 0,2 0,3 0,4 - 
H.P. 64,7 0,9 25,4 0,3 - 5,4 2,1 0,3 0,8 0,1 - 
690 
P.A. 55,6 9,8 32,2 0,7 0,3 - - 0,5 0,6 0,3 - 
H.P. 58,8 8,4 31,3 0,5 - - - - 0,7 0,3 - 
693 
P.A. 57,8 3,2 30,9 7,0 - - 0,4 0,3 - 0,4 - 
H.P. 57,5 3,2 31,2 7,4 - - 0,3 - - 0,4 - 
 
II.2 Alliages SPS 
L’effet bénéfique du cuivre sur le comportement en metal dusting est bien connu (voir 
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n’étant pas documentée dans la littérature, il est intéressant d’effectuer cette étude. Pour 
cette analyse, un alliage modèle NiFeCr a été élaboré par frittage SPS (Spark Plasma Sitering) 
en partant de poudres de nickel, de chrome et de fer. Sa composition cible (38,1%at de Ni, 
38,1%at de Fe et 35,1%at de Cr) a été choisie pour être proche de celle du HR120. Cet alliage 
sera dénommé SPS NiFeCr. Pour étudier l’influence du cuivre sur cet alliage, 8,9%at de cuivre 
sont substitués au nickel. Ce nouveau matériau sera dénommé SPS NiFeCr+Cu. Ces 
échantillons sont testés sur le banc à haute pression décrit dans la partie III.1 ci-après. 
II.2.1 Principe du SPS 
Le procédé SPS, ou frittage flash, est un procédé de fabrication par métallurgie des poudres 
[179]. De manière similaire au frittage à chaud, le précurseur subit une pression uniaxiale 
dans une enceinte chauffée (Figure II.6). Cependant, contrairement au frittage à chaud, la 
chaleur n’est pas apportée par une source externe mais par l’enceinte elle-même. En effet, un 
courant (qui peut être continu, continu pulsé ou alternatif) passe à travers l’enceinte 
conductrice (ici en graphite), chauffant ainsi l’alliage enceinte+poudre par effet joule. Si la 
poudre est conductrice, celle-ci participe elle aussi au chauffage. L’intérêt de la technique de 
frittage par SPS réside dans la montée très rapide en température, permettant une 
densification du matériau sur de très faibles durées. Ceci permet alors, en réduisant le temps 
disponible pour la croissance des grains, de conserver la microstructure initiale. Un second 
intérêt de cette technique réside dans le fait que l’atmosphère de frittage est contrôlée et 
que l’oxydation des métaux peut ainsi être limitée. C’est un point qu’il faut tout de même 
surveiller, de même qu’il faut faire attention à la pollution en carbone, azote et bore apportée 
par le moule et le nitrure de bore utilisé comme lubrifiant et comme barrière de diffusion. 
 
Figure II.6 : Schéma d’une enceinte de frittage flash, ou Spark Plasma Sintering (SPS) [179] 
II.2.2 Conditions de frittage 
Les échantillons SPS ont été élaborés à la Plate-forme Nationale de Frittage Flash (PNF2) dans 
le cadre du post-doctorat d’Aneesha Vargheese, encadrée par Claude Estournès et Djar Oqab. 
Le frittage SPS a permis de densifier les alliages SPS NiFeCr et SPS NiFeCr+Cu. Celui-ci est 
effectué à 900°C pour permettre une diffusion rapide des éléments tout en évitant la fusion 
de la poudre. La durée de palier à haute température est fixée à 15 mn pour permettre la 
diffusion des éléments après densification et ainsi homogénéiser le matériau. Un recuit est 
ensuite effectué à 1 200°C et 1 250°C durant 4h afin d’obtenir une composition homogène au 
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sein des échantillons. Un recuit final est effectué durant 1h à 600°C pour amener la 
composition à l’équilibre à une température proche de la température de test. Les conditions 
de frittage et de recuit sont synthétisées sur la Figure II.7. Les échantillons sont enfin polis 





Figure II.7 : (a) Force appliquée et (b) température de frittage SPS. (c) Traitement thermique post-SPS 
II.2.3 Caractérisation des alliages obtenus 
Les alliages SPS avec ou sans cuivre contiennent une fraction volumique de plusieurs 
pourcents de précipités (Figure II.8.a.). Ces précipités sont de la chromine. La formation de 
chromine (l’oxyde le plus stable) lors du frittage induit une concentration en chrome dans la 
matrice inférieure à celle du HR120 (Tableau II.5). Une phase riche en chrome est aussi 
détectée, principalement aux joints de grains du matériau fritté. Des calculs 
thermodynamiques effectuées avec le logiciel Thermocalc ont confirmé la présence d’une 
phase riche en chrome. En rapprochant ces résultats avec les spécifications des alliages 
commerciaux présentés ci-avant, cette phase peut être identifiée comme la phase fragilisante 
σ. Le piégeage du chrome dans cette phase entraîne l’augmentation de la concentration en 
nickel et en fer dans la matrice environnante. Une synthèse des phases détectées est 
présentée dans le Tableau II.6. Malgré les différents traitements d’homogénéisation, la 
composition en nickel, fer ou chrome n’est pas totalement homogène sur tout l’échantillon. 
Des différences pouvant atteindre plusieurs %at sont mesurées. Enfin du carbone du moule a 




















































Figure II.8 : Images MEB en électrons rétrodiffusés des coupes à cœur des alliages (a) SPS NiFeCr et (b) SPS 
NiFeCr+Cu 
 
Tableau II.5 : Récapitulatif des compositions de la matrice des alliages SPS, obtenues par EDS (%at) 




35,3 40,8 23,9 - 
SPS 
NiFeCr+Cu 
H.P. 29,2 36,0 26,5 8,3 
 
Tableau II.6 : Phases identifiées dans les différents alliages SPS 












L’alliage SPS NiFeCr+Cu présente, en plus des phases de l’alliage de référence, une fine 
précipitation riche en cuivre (Figure II.8.b.). Celle-ci s’explique du fait de la faible solubilité du 
cuivre dans les alliages Ni-Fe. En effet, au-delà de la limite de solubilité, une décomposition 
spinodale donne naissance à deux phases austénitiques : une phase riche en nickel et en fer 
et une phase riche en cuivre  [180, 181]. La phase observée à température ambiante est bien 
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Tableau II.7 : Calculs d’équilibre de phases à l’aide du logiciel Thermocalc pour un alliage 36Ni-30Fe-24Cr-11Cu 
(%mass) à 600°C en utilisant les bases de données TTNi8 et TCFe7 
Base utilisée 
Equilibre à 600°C Composition des phases (%mass) 
Phases %mass Ni Fe Cr Cu 
TTNi8 
(Ni,Fe) 82,5 37,9 41,2 18,0 2,9 
(Cr) 8,4 0,3 11,8 87,9 - 
(Cu) 9,1 5,1 0,2 0,01 94,7 
TCFe7 
(Ni,Fe) 81,0 38,8 41,4 15,2 4,6 
(Cu) 11,4 0,3 12,5 87,2 - 






Figure II.9 : Diagramme d’équilibre Ni-Fe-Cu à 20°C, d’après [180]  et 550°C, d’après [181]. Le disque rouge 
représente la composition de la matrice mesurée par EDS en considérant Fe+Cr et non seulement Fe, les deux 
éléments purs stabilisant dans la même phase cristalline. 
Il est visible sur la Figure II.10 que la décomposition spinodale s’est faite en deux étapes. La 
décomposition spinodale à haute température s’est faite aux joints de grains et est 
caractérisée par une zone appauvrie en cuivre à proximité des joints de grains, tandis que la 
précipitation secondaire, ayant lieu durant le refroidissement, est intragranulaire. La solubilité 
du cuivre dans la phase γ étant plus faible à température ambiante qu’à haute température 
(Figure II.9), il est logique de retrouver une précipitation de la phase γ2 durant le 
refroidissement. Des calculs thermodynamiques effectués avec le logiciel Thermocalc ont été 
réalisés par Emmanuel Schall et Nicolas David à l’IJL de Nancy. Ces calculs ont permis de 
déterminer que la phase riche en cuivre représente entre 9,1%mass et 7,6%mass de l’alliage à 
600°C (obtenus respectivement en utilisant la base de données TTNi8 et TCFe7), température 
du dernier recuit, proche de la température des expériences de metal dusting. Cette phase 
contient alors entre 7,3%mass et 8,6%mass du cuivre de l’alliage. Il ne reste alors que 
quelques %mass de cuivre dans la matrice. Du fait de la très fine précipitation, il n’est pas 
possible de déterminer par EDS la composition exacte des deux phases austénitiques. La 
composition annoncée dans le Tableau II.6 représente ainsi une moyenne de la zone 
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Figure II.10 : Image MEB en mode BSE et cartographie élémentaire associée de la coupe de l’échantillon de référence SPS NiFeCr+Cu 
 
III Essais de metal dusting 
Les matériaux présentés ci-avant sont testés dans deux conditions de metal dusting 
différentes. Ainsi, par l’étude du comportement de chaque alliage dans chaque condition, il 
sera possible de définir les paramètres important du matériau, mais aussi de l’atmosphère. 
III.1 Présentation des pilotes 
III.1.1 Pilote pour les essais sous haute pression 
Le premier banc utilisé pour réaliser les essais de metal dusting est un banc de corrosion du 
centre R&D Paris-Saclay du groupe Air Liquide, supervisé par Sébastien Doublet. Il permet de 
travailler sous haute pression et sous vitesse de gaz élevée et dans un environnement 
complexe CO-H2-CO2-CH4-H2O (Figure II.11). Le mélange gazeux sous pression est réalisé grâce 
à des débits-mètres massiques reliés à chaque ligne de gaz pur. Le mélange sec est ensuite 
humidifié par une brumisation d’eau via une pompe du type de celles utilisées pour la  
chromatographie en phase liquide à haute performance (CLHP, mais l’acronyme anglais HPLC 
est communément utilisé). Le mélange gazeux humidifié est homogénéisé et préchauffé en 
traversant une mousse céramique située à l’entrée du four vertical dans lequel l’atmosphère 
est injectée. La quantité d’eau injectée est contrôlée par une purge régulière d’un 
condensateur placé en fin de circuit.  
5µm
Pt déposé avant ablation
Cu




   
b) c) d) 
Figure II.11 : a) Schéma du pilote de metal dusting  du centre de recherche Paris-Saclay d’Air Liquide. Porte-
échantillon (b) avant et (c) en cours d’essai. (d) Vue en coupe du porte-échantillon dans le pilote 
III.1.2 Pilote pour les essais sous pression atmosphérique 
La seconde expérience est réalisée sous pression atmosphérique et à faible vitesse de gaz 
dans un environnement CO-H2-H2O dans le banc du laboratoire ICA (Albi). Un mélange gazeux 
50%CO-50%H2 à 60°C est enrichi en vapeur d’eau par barbotage, avant d’être introduit dans 
le four horizontal (Figure II.12). La température du barboteur est fixée 35°C, ce qui permet 
d’humidifier le mélange gazeux à 5,5%vol de vapeur d’eau, en considérant que celui-ci est 
enrichi en vapeur d’eau jusqu’à la pression de vapeur saturante. 
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Figure II.12 : a) Schéma du pilote de metal dusting du laboratoire ICA d’Albi. Zone utile du porte-échantillon (b) avant et 
(c) en cours d’essai. (d) Vue en coupe du porte-échantillon et (e) photographie du porte échantillon et schéma de son 
extrémité à l’entrée du gaz dans le pilote 
III.2 Conditions expérimentales 
L’essai de metal dusting effectué dans le pilote haute pression (H.P.) est réalisé avec un 
mélange 49,1%H2-12,8%CO-3,1%CO2-1,6%CH4-33,4%H2O à 570°C sous 21 bars de pression. 
L’environnement ainsi défini correspond alors à des conditions industrielles. L’activité en 
carbone (ac=32) et la pression partielle en dioxygène (PO2=7,1.10
-26 bar) correspondantes (voir 
Tableau II.8) sont calculées via les constantes d’équilibre définies pour les réactions (I.1) et 
(I.8) (voir Chapitre I, Partie II.A.). 
L’expérience de metal dusting sous pression atmosphérique (P.A.) est effectuée à 
570°C en utilisant une atmosphère 47,35%CO-47,35%H2-5,5%H2O. Cette atmosphère a été 
choisie pour que l’activité en carbone et la pression partielle en oxygène définies pour cette 
expérience soient très proches de celles du test sous haute pression (Tableau II.8). La 
comparaison des données obtenues sur les deux bancs sera ainsi possible. Elle devrait 
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seules le phénomène de metal dusting. De plus, les activités en oxygène proches permettent 
de s’assurer, en première approche, que les différences qui pourraient être observées quant à 
la morphologie ou la composition de la couche d’oxyde ne sont pas dues à des PO2 très 
différentes. 
Il faut cependant noter la différence importante des vitesses des gaz entre les deux 
tests de corrosion. En effet, les gaz s’écoulent environ cent fois plus rapidement lors du test à 
haute pression qu’à pression atmosphérique (Tableau II.8). En représentant ces données en 
débit disponible par centimètre carré d’échantillon ce rapport est d’environ quarante. 
Tableau II.8 : Tableau récapitulatif des conditions expérimentales pour les deux expériences 
 
Composition du mélange 













CO H2 CO2 CH4 H2O 
Exp. H.P. 12,8 49,1 3,1 1,6 33,4 
570 
21 2,8 530 32 7,1.10-26 
Exp. P.A. 47,25 47,25 - - 5,5 1 0,018 13,4 33 2,1.10-27 
 
III.3 Protocole expérimental 
Suite à une étude bibliographique et une concertation entre Air Liquide et le CIRIMAT, un 
protocole expérimental commun a été écrit, permettant un suivi unique et donc une 
comparaision possible entre les deux expériences. Ce protocole est aussi destiné à être 
proposé pour une norme ISO du groupe « High temperature corrosion of metals » TC156-
WG13. 
III.3.1 Préparation des échantillons 
Tout d’abord, les échantillons sont polis au papier SiC P600, afin d’obtenir un Ra de 0,18 µm 
environ. Les bords sont chanfreinés par polissage afin de minimiser les effets de bords, lieux 
préférentiels d’attaque. Avant leur introduction dans le four les échantillons sont pesés trois 
fois et lavés sous ultrasons à l’acétone puis à l’éthanol. 
III.3.2 Géométrie et positionnement des échantillons 
Les échantillons destinés à l’expérimentation sous haute pression sont circulaires, présentent 
un diamètre de l’ordre de 14 mm et une épaisseur de 1 mm, 1,5 mm et 2 mm pour le HR120, 
le 690 et les autres alliages, respectivement. Ils sont insérés sur des tiges en alumine (Figure 
II.11.d.) placées en quinconces pour limiter les risques de contact entre les échantillons et les 
produits de corrosion des échantillons voisins (Figure II.11.c.). La face des échantillons située 
du côté du porte-échantillons est dénommée face interne. Celle faisant face aux parois du 
four est dénommée face externe. 
La géométrie du porte-échantillons de l’expérience sous pression atmosphérique est 
telle que les échantillons n’ont pas besoin d’être percés, ce qui permet de minimiser les effets 
de bord et d’étudier des matériaux revêtus. Ils sont posés sur une gouttière en alumine du 
porte-échantillons et sont en appui sur l’axe central de celui-ci (Figure II.12.c. et d.). Une 
réglette de soutien est placée à quelques mm de la face opposée des échantillons, pour 
empêcher tout basculement. Les échantillons testés sur ce banc sont rectangulaires, de 
Essais de metal dusting 
97 
dimension 10x20x1 mm et 10x20x2 mm pour le HR120 et pour les autres alliages, 
respectivement. 
III.3.3 Suivi de l’expérience et caractérisations en cours d’essai 
La montée en température jusqu’à 570°C se fait sous argon lors des tests sous H.P. et sous 
vide après balayage d’azote pour l’expérience sous P.A. Le mélange réactif n’est introduit 
qu’une fois la température de consigne atteinte. Ainsi, l’influence de la rampe de montée en 
température est minimisée, et la variation de réactivité qui se produirait si le mélange réactif 
était introduit avant l’obtention de la température de consigne est empêchée. Cela permet 
aussi d’empêcher la précipitation de carbone puisque son activité augmente énormément 
avec l’abaissement de la température. Pour les mêmes raisons, un balayage à l’argon (sous 
H.P.) ou à l’azote (sous P.A.) est mis en place dès le début du refroidissement. Ce balayage 
permet aussi d’évacuer les gaz dangereux (H2 et CO). Ce procédé est répété sur les deux 
pilotes lors de chaque arrêt intermédiaire toutes les 500 h environ. 
Un suivi des échantillons et de leur dégradation est alors effectué lors des différents 
arrêts. A chaque retrait, les échantillons sont photographiés en sortie de four puis une 
macrophotographie de chaque face des échantillons est prise après nettoyage à la brosse et à 
l’éthanol sous ultrasons. Les échantillons nettoyés sont ensuite pesés trois fois avant d’être de 
nouveau lavés à l’éthanol puis réinsérés dans le pilote. 
Spécifiquement à l’essai sous pression atmosphérique, un échantillon de chaque 
alliage est analysé par diffraction des rayons X (DRX) et par spectrométrie Raman couplée à 
un microscope confocal (Raman) tous les deux retraits, soit toutes les 1 000 h. 
Une fois les échantillons définitivement retirés, leur surface est analysée par DRX et 
par spectroscopie Raman et observées au Microscopie Electronique à Balayage (MEB). La 
coupe des échantillons est étudiée en microscopie optique, par MEB et par spectroscopie 
Raman. 
III.4 Essais de corrosion préliminaires 
Deux autres tests de corrosion ont été préalablement effectués sous pression atmosphérique 
sur le banc de corrosion de l’ICA par Pascal Lamesle. Le suivi de ces expériences a été réalisé 
par Florian Kerguen, en partenariat avec Air Liquide, et Elodie Cabrol durant leurs stages 
respectifs. Les caractérisations effectuées pour ces essais étant moins poussées, ils ne seront 
utilisés ici qu’à titre de comparaison avec les expériences décrites précédemment. Les 
conditions opératoires de ces deux expériences sont résumées dans le Tableau II.9. De 
multiples matériaux sont testés sur ces pilotes et ne seront pas caractérisés ici. Les matériaux 
dont la composition se rapproche de celle des matériaux testés lors des deux essais 
principaux (P.A. et H.P.) sont rassemblés dans le Tableau II.10. Les compositions nominales de 
ces différents alliages sont regroupées dans l’Annexe 2. 
III.4.1 Essais de corrosion de metal dusting à plus faible activité en carbone 
Un essai de corrosion par metal dusting a été effectué à 570°C. Ce test est réalisé dans une 
atmosphère 47%CO-47%H2-6%H2O. La pression partielle en oxygène et l’activité en carbone 
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obtenues sont respectivement 2,5.10-27 bar et 30. Elles sont proches des deux expériences de 
metal dusting principales. 
III.4.2 Essais d’oxydation sous faible pression partielle d’oxygène et faible 
activité en carbone 
Un essai d’oxydation sous faible pression partielle d’oxygène et faible activité en carbone a 
aussi été réalisé. Cette expérience est effectuée à 700°C dans une atmosphère 9%CO-19%H2-
2%CO2-70%H2O, très riche en vapeur d’eau. La pression partielle d’oxygène et l’activité en 
carbone sont respectivement de 7,4.10-24 bar et 0,02. Cet essai peut donc en première 
approximation considéré comme un essai d’oxydation sous faible pression partielle 
d’oxygène, même si une carburation peut avoir lieu. 
Tableau II.9 : Tableau récapitulatif des conditions expérimentales pour les deux expériences préliminaires 
 
Composition du 







CO H2 CO2 H2O 
Essai de metal dusting 47 47 - 6 570 
1 
30 2,5.10-27 
Essai d’oxydation 9 19 2 70 700 0,02 7,4.10-24 
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IV Méthodes de caractérisation utilisées 
IV.1 Macrophotographie optique 
A chaque retrait des échantillons de l’expérience haute pression les macrophotographies 
optiques sont réalisées à l’aide d’un stéréomicroscope Zeiss Stemi 2000-C. Les images 
obtenues ont une résolution de 7µm/pixel et font 2 560x1 920 pixels. 
Les macrographies optiques des échantillons testés sous pression atmosphérique sont 
réalisées avec un microscope numérique Keyence VHX-1000E. La résolution obtenue est de 
4µm/pixel. Leur taille est de 4 800x3 600 pixels. 
IV.2 Topologie de surface 
Le rugosimètre AltiSurf520 du laboratoire ICA est utilisé pour déterminer la topographie des 
piqûres formées après l’essai réalisé à pression atmosphérique. Les analyses sont effectuées 
avec un capteur confocal chromatique ayant une résolution axiale de 10nm en utilisant un 
pas latéral de 2µm. 
IV.3 Diffraction des rayons X (DRX) 
Un Seifert XRD 3000TT est utilisé pour déterminer les produits de corrosion. L’analyse est 
effectuée en configuration rasante afin de limiter la réponse de l’alliage. L’anticathode est en 
cuivre (Kα1 = 1,54056 Å et Kα2 = 1,54439 Å). L’incidence est fixée à 2°. L’analyse est effectuée 
entre 10° et 140°. Un pas angulaire de 0,04° est utilisé, avec un temps d’acquisition de 6 s par 
pas. La dégradation d’alliages se faisant localement sous forme de piqûres, l’analyse par DRX 
n’est donc pas adaptée pour les échantillons dégradés. 
IV.4 Microscopie optique et attaque chimique 
Les observations optiques en coupe des échantillons après essai sont effectuées sur un Nikon 
Eclipse MA200. 
Une attaque électrochimique par l’acide oxalique (5%vol, 5V) a permis de mesurer la 
taille de grains des alliages à leur état métallurgique de référence (Figure II.13.a.) et après 
corrosion. L’attaque par l’acide oxalique permet aussi de mettre en évidence les carbures, 
sans toutefois les discriminer. 
Une attaque chimique de Murakami (1g K3Fe(CN)6, 1g KOH, 10mL H2O) est effectuée 
pour révéler les carbures des échantillons de référence et après exposition à des conditions 
de metal dusting. Cette attaque dissout les carbures M23C6 et oxyde les carbures M7C3, 
permettant ainsi leur différenciation [182] (Figure II.13.b.). 
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a) b) 
Figure II.13 : (a) microstructure d’un alliage 690 révélée par une attaque électrochimique à l’acide oxalique et (b) 
carbures M7C3 (rouge) et M23C6 (noir) révélés après attaque chimique de Murakami d’un alliage 800HT corrodé 
IV.5 Spectroscopie Raman couplée à un microscope confocal (Raman) 
Les spectrogrammes Raman sont obtenus sur un appareil Labram HR 800 Yvon Jobin équipé 
d’un microscope confocal (grossissements 10×, 50× and 100×) en utilisant une longueur 
d’onde d’excitation de 514 nm. La résolution spatiale de l’appareil est de 0,8 µm. La diffusion 
Raman est inélastique. Elle résulte de l’excitation d’une molécule depuis son état 
fondamental vers un état d’énergie transitoire virtuel. La désexcitation de la molécule se fait 
par l’émission d’un photon. L’alliage excité se relaxe majoritairement en retournant à son état 
initial, le rayonnement émis est alors de même longueur d’onde que le rayonnement incident. 
Toutefois, il arrive que cette désexcitation se fasse sur un sous-niveau vibratoire différent : 
c’est la diffusion Raman. La longueur d’onde du photon réémis lors de la désexcitation sera 
donc différente du niveau incident. C’est cette différence d’énergie qui est mesurée par 
spectroscopie Raman. L’énergie du sous-niveau vibratoire sur lequel l’alliage se relaxe peut 
être inférieure (effet Stokes) ou supérieure (effet anti-Stokes) au sous-niveau vibratoire initial. 
La spectroscopie Raman mesurant la réponse des liaisons chimiques, il est nécessaire que son 
mode de vibration soit actif. Les liaisons iono-covalentes, comme dans les matériaux 
céramiques, peuvent présenter des modes de vibration actifs en Raman. Les métaux ne 
donnent pas de réponse en Raman du fait de la nature de la liaison métallique. Selon la 
structure cristallographique et l’environnement chimique, l’énergie des sous-niveaux 
vibratoires, ainsi que l’occurrence de la désexcitation sur chacun d’eux, peut être modifiée. La 
spectroscopie Raman permet donc de détecter la phase en présence, et d’avoir des 
informations sur la composition et les contraintes du matériau. Toutefois, lorsque plusieurs 
paramètres modifient l’énergie du rayonnement réémis, il n’est pas possible de décorréler 
chacun d’eux. Le couplage de la spectroscopie Raman avec un microscope confocal permet 
une analyse locale des molécules en présence. La spectroscopie Raman n’est pas quantitative, 
mais permet tout de même de faire une quantification relative. 
IV.6 Microscopie électronique à balayage (MEB) et sonde ionique focalisée 
(FIB) 
Les observations par microscopie électronique à balayage (MEB) sont effectuées sur un LEO 
435 VP en mode électrons secondaires (SE*) et rétrodiffusés (BSE*), en utilisant une tension 
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d’accélération de 15keV. Les analyses EDS* semi-quantitatives sont effectuées à l’aide d’un 
système IMIX de PGT en utilisant des standards réels. 
Pour atteindre des grandissements plus importants, certains échantillons sont 
observés par Yannick Thébault à l’aide d’un MEB-FEG* (Field Effect Gun) JEOL JSM 6700 F 
situé au centre de microcaractérisation Raimond Castaing. Des tensions d’accélération de 
5keV et 10keV sont utilisées. 
Un MEB/FIB* (Focused Ion Beam) HELIOS 600i de FEI couplé à un analyseur EDX* Aztec 
Advanced équipé d’un détecteur SSD* (Silicon Strip Detector) est utilisé pour observer les 
fronts de corrosion en surface et en fond de piqûres. Cet appareil est situé au centre de 
microcaractérisation Raimond Castaing. Les observations ont été effectuées par Claudie Josse 
et Teresa Hungria. L’intérêt de l’ablation par le faisceau ionique réside dans l’absence 
d’endommagement ou de beurrage de la surface étudiée durant l’érosion (comme après 
polissage abrasif). Cela permet d’obtenir une surface très peu modifiée par la préparation. Les 
analyses sont effectuées avec une tension d’accélération de 5keV. Le FIB* est aussi utilisé 
pour le prélèvement d’une lame en fond de piqûre d’environ 9 µm²pour observation au MET. 
IV.7 Microscopie électronique à transmission (MET) 
Un MET JEOL JSM 2100 est utilisé pour déterminer avec précision les espèces présentes en 
fond de piqûre. Ce MET est muni d’une source à émission de champ et est équipé d’un 
détecteur EDX* SDD* (Silicon Drift detector, détecteur à dérive au silicium) Brücker associé à 
l’analyseur EDX* Aztec Advanced. La tension d’accélération de cet appareil est fixée à 200 keV. 
Cet appareil est lui aussi localisé au centre de microcaractérisation Raimond Castaing. Les 
observations ont été faites par Marie-Christine Lafont. 
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Dans ce chapitre la variation de masse nette des échantillons au cours du temps est utilisée 
pour comparer les cinétiques de dégradation des différents matériaux. Il s’agit d’une 
méthode usuelle mais qui sera critiquée dans le chapitre suivant. Dans un premier temps 
cette technique permettra le classement des différents matériaux. Les données obtenues 
avant l’initiation de la dégradation par metal dusting seront utilisées pour déterminer les 
constantes paraboliques d’oxydation. Les alliages démontrant une bonne résistance au metal 
dusting seront ensuite caractérisés plus finement pour identifier les facteurs responsables de 
leur bon comportement. 
 
II Variation de masse nette des échantillons 
Les variations de masse nette (c’est-à-dire sans les produits de corrosion non adhérents) en 
fonction du temps des alliages commerciaux et modèles testés lors des expériences de metal 
dusting à 1 bar (expérience sous P.A.) et à 21 bar (expérience sous H.P.) sont regroupées dans 
la Figure III.1. Pour rappel, ces deux expériences sont réalisées à 570°C et la composition de 
l’atmosphère de metal dusting sous P.A. est ajustée pour avoir des activités en carbone et en 
oxygène proches malgré des pressions totales différentes. 






Figure III.1 : Variation de masse nette des alliages commerciaux 800HT, HR120, 625, 690 et 693 durant les 
tests de metal dusting (a) à pression atmosphérique et (b) sous haute pression. Variation de masse nette des 
alliages SPS NiFeCr et SPS NiFeCr+Cu (b) sous haute pression 
Des comportements similaires sont observés au cours des deux expériences. En effet, quel 
que soit l’essai de corrosion les échantillons de HR120 et de 800HT présentent la dégradation 
la plus rapide et sévère, et le 800HT est moins attaqué que le HR120. Les échantillons de 
800HT prélevés dans le sens longitudinal sont moins dégradés que les échantillons prélevés 
dans le sens transverse lors du test sous P.A. Les alliages 625, 690 et 693 ne présentent pas 
de variation de masse significative sur la durée totale des essais, soit 6 500 h sous P.A. et plus 
de 14 000 h sous H.P. 
 Les échantillons SPS NiFeCr testés sous haute pression présentent un comportement 
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celle du HR120, ce résultat est attendu. L’enrichissement en cuivre de cet alliage modèle 
conduit à un comportement comparable à celui des alliages 625, 690 et 693, c’est-à-dire à 
aucune attaque notable à cette échelle d’observation. 
 Malgré des tendances identiques entre les deux bancs, la cinétique de dégradation 
des échantillons est plus élevée sur le banc à haute pression. Ceci permet une meilleure 
discrimination des alliages 800HT et HR120 et un classement des différents alliages 
commerciaux selon leur résistance à la corrosion :  
HR120 < 800HT transverse < 800HT longitudinal < 625/690/693  (III.1) 
 
De même, le temps d’incubation avant la perte de masse catastrophique est plus court sur le 
banc haute pression. Le temps d’incubation d’un matériau capable de former un oxyde 
protecteur dépend de sa capacité à former et reformer cette couche d’oxyde protectrice, il 
est donc intéressant d’étudier le comportement en oxydation des différents alliages. La 
composition de la couche d’oxyde donne une bonne indication de la capacité d’un matériau à 
se protéger, de même que les constantes paraboliques d’oxydation. Ces données ont été 
collectées et sont maintenant discutées. 
 
III Oxydation des alliages sous faible pression partielle en oxygène 
III.1 Cinétique d’oxydation 
Seules les portions initiales relatives à une prise de masse des différents alliages ont été 
considérées pour la détermination de la cinétique d’oxydation. L’atmosphère étant 
carburante, une partie de cette prise de masse provient de la carburation. Il est toutefois 
possible, en négligeant cette dernière, de déterminer la constante parabolique d’oxydation kp. 
Pour ce faire, il a été considéré que la prise de masse observée après la période transitoire 
correspondait à la formation du seul oxyde protecteur (Figure III.2). 
 
Figure III.2 : Représentation schématique d’une courbe de variation de masse lors d’un essai de metal dusting 
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avec tf et ti les temps d’exposition finaux et initiaux pris en compte pour le calcul de kp, S la 
surface de l’échantillon et Δmf et Δmi les variations de masse de l’échantillon à tf et ti. Les 
valeurs de kp déterminées par cette méthode sont regroupées dans l’Annexe 3. 
La constante parabolique d’oxydation peut également être déterminée par une 
analyse locale, en mesurant l’épaisseur de la couche d’oxyde. La comparaison de ces deux 
valeurs de kp permet de s’assurer qu’il est bien correct de négliger la prise de masse liée à la 
carburation. Les mesures d’épaisseur ont été effectuées après ablation au FIB, dont quelques 







Figure III.3 : Image MEB en mode SE de la couche d’oxyde formée en surface des échantillons (a) 800HT trans. 
1 après 4 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. et des échantillons (b) 625 2 et (c) 693 
2 après 7 966 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous H.P., après ablation au FIB 
La composition de l’oxyde n’est pas connue, mais les analyses DRX et Raman ont mis en 
évidence que les deux principaux constituants sont la chromine et un spinelle. Les épaisseurs 
d’oxyde maximale et minimale ont alors été mesurées afin de calculer un intervalle de kp, 
considérant une couche constituée uniquement de chromine, plus dense, pour l’épaisseur 
maximale et une couche composée uniquement du spinelle FeCr2O4 moins dense, pour 
l’épaisseur la plus fine. Le spinelle MnCr2O4 n’a pas été considéré car les cartographies 
élémentaires réalisées par EDS ne révèlent pas d’enrichissement en manganèse, et ce pour 
tous les matériaux étudiés. Comme il est visible sur la Figure III.4, les kp obtenues en 
considérant l’épaisseur de l’oxyde sont plus importantes que celles mesurées par suivi de la 
masse. Ceci est à l’inverse du résultat attendu puisque la variation de masse n’est pas 
seulement due à l’oxydation mais aussi à la carburation. Ces différences peuvent être 
expliquées par une erreur d’évaluation du kp par mesure de l’épaisseur de la couche d’oxyde. 
En effet, si celle-ci contient des pores ou des inclusions de matière peu dense, comme du 
graphite, la densité globale de la couche d’oxyde est inférieure à celle de l’espèce considérée 
dans ces calculs. Les valeurs de kp réelles sont alors plus faibles que les kp déterminées ici. De 
plus, l’ablation par FIB est une méthode locale. Les maxima et minima d’épaisseur sont 
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mesurés sur une zone d’environ 50 µm de long. Les zones analysées, très petites devant la 
taille de l’échantillon, ne sont probablement pas parfaitement représentatives de ce dernier. 
L’écart obtenu entre les deux méthodes peut aussi s’expliquer par une erreur sur la mesure 
de prise de masse. En effet, les très faibles variations de masse mesurées lors des expériences 
à 570°C engendrent une erreur relative assez importante (jusqu’à 20% de variation relative 
d’une mesure à l’autre pour les données les moins précises). Il est aussi envisageable que 
l’alliage subisse un début de dégradation, non encore visible par macrophotographie, qui 
diminue alors la prise de masse observée, et donc la constante parabolique d’oxydation. 
Enfin, la différence observée entre les deux méthodes de mesure peut s’expliquer par la non-
prise en compte de l’étape transitoire lors de la détermination par suivi de la masse, tandis 
que cette étape est incluse lors de la mesure d’épaisseur. 
    
Figure III.4 : Constantes paraboliques d’oxydation déterminées à partir de la variation de masse (symboles) et de 
la mesure d’épaisseur de la couche d’oxyde (intervalles) pour l’alliage 800HT après 4 000 h d’exposition à 
l’atmosphère de metal dusting sous P.A. et les alliages 625, 693 et SPS NiFeCr+Cu après 7 966 h d’exposition à 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
Il est intéressant de remarquer que les kp apparentes pour les alliages testés ici se situent tous 
dans les intervalles de kp apparentes d’alliages chromino- et alumino-formeurs après 
extrapolation des données réunies par Hindam et Whittle [184] (Figure III.5). Ces intervalles 
ayant été déterminés sous air, il peut être conclu en première approximation que la 
formation de chromine à basse température dépend peu de la PO2. Des études spécifiques à 
la chromine n’ont toutefois pas réussi à déterminer de manière certaine l’influence de la 
pression partielle en oxygène (une discussion de ces différents résultats est disponible dans la 
réf. [2]). Il peut aussi être noté que la constante d’oxydation parabolique de l’alliage 693 est 



















































Figure III.5 : (a) Constantes paraboliques d’oxydation apparentes déterminées à partir de la variation de masse des 
différents échantillons des alliages HR120, 800HT, 625, 690, 693 et SPS NiFeCr+Cu obtenus pour les tests de 
corrosion par metal dusting sous H.P. et sous P.A. Les domaines noirs Al2O3 et Cr2O3 proviennent des travaux de 
Hindam et Whittle [184]. Les droites grises relatives aux différentes alumines sont issues des données de Brumm et 
Grabke [86]. (b) Grandissement à 570°C. Les deux jeux de données ont été séparés pour une meilleure lecture. 
L’adéquation des résultats d’oxydation actuels avec les domaines définis par Hindam et 
Whittle [184] est confirmée en comparant les valeurs de kp à celles obtenues par suivi de la 
variation de masse pour l’expérience d’oxydation à basse pression en oxygène à 700°C et 
pour le test de metal dusting à 570°C à plus basse activité en carbone (voir Annexe 4), pour 
des alliages identiques ou proches de ceux testés ici (Figure III.6). En effet, toutes les mesures 
de kp se situent dans l’intervalle délimité par les données recueillies par Hindam et Whittle 
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constantes paraboliques d’oxydation à 700°C est en accord avec celui obtenu à 570°C dans 




602). L’alliage 600 
présente des constantes d’oxydation à 700°C plus grandes que celles des autres matériaux. 
Son oxyde est donc moins protecteur. Ceci peut s’expliquer par le faible taux de chrome de 
l’alliage 600. Ceci est cohérent avec son mauvais comportement fréquemment observé dans 
des conditions de metal dusting [58, 185]. 
 
Figure III.6 : Constantes paraboliques d’oxydation apparentes de différents alliages commerciaux obtenus pour les 
tests de corrosion par metal dusting à 570°C sous H.P. et sous P.A. pour l’essai d’oxydation sous faible PO2 à 700°C 
et de metal dusting à 570°C sous faible ac et sous P.A. Les données pour Al2O3 et Cr2O3 proviennent des travaux 
regroupés par Hindam et Whittle (noir) [184] et Brumm et Grabke (gris) [86]. Les exposants a, b et c représentent 
les expériences de metal dusting préliminaire, sous P.A. et sous H.P. 
Une autre donnée intéressante de cette étude est la faible différence de kp qui existe entre 
l’étude de metal dusting effectuée sous H.P. et celle sous P.A. (voir Annexe 3). En effet, les 
données sont du même ordre de grandeur. La pression partielle en vapeur d’eau beaucoup 
plus importante lors de l’expérience sous H.P. n’a donc pas de rôle majeur quant à la 
cinétique d’oxydation. Ceci est en désaccord avec les études sur l’influence de la vapeur d’eau 
effectuées dans des milieux beaucoup plus oxydants (voir Chapitre I). 
III.2 Evolution de la couche d’oxyde protectrice 
III.2.1 Evolution de la proportion de chromine dans la couche d’oxyde 
Les alliages 800HT et HR120 présentent une dégradation par metal dusting sous P.A. et sous 
H.P., à l’inverse des alliages 625, 690 et 693 qui sont toujours dans leur période d’incubation 
après le temps maximal d’exposition (6 500 h sous P.A. et plus de 14 000 h sous H.P.). Plus 
l’oxyde formé par les alliages eux-mêmes est protecteur, plus l’attaque sera retardée. Il est 
donc intéressant de déterminer la nature et la composition des couches d’oxyde formées. La 
DRX ne permet pas d’observer l’évolution de la couche d’oxyde avant dégradation. Cette 
dernière est trop fine par rapport à la rugosité de l’échantillon, et même en incidence faible 
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sur la Figure III.7). L’analyse par DRX, couplée à des analyses EDS et Raman, a toutefois permis 
d’identifier comme constituants principaux de la couche d’oxyde de tous les alliages testés sur 
les bancs sous P.A. et sous H.P. la chromine et le spinelle (Fe,Cr)3O4. 
   
Figure III.7 : Diffractogramme des RX après 55h d’acquisition en incidence rasante de la surface de l’échantillon 2 
de l’alliage 690 après 6000 h d’exposition dans l’atmosphère de metal dusting sous P.A. 
Pour pouvoir tout de même suivre l’évolution de l’oxydation, la surface des échantillons est 
analysée par spectroscopie Raman, méthode d’analyse locale. Les composés détectés lors de 
l’analyse de la couche d’oxyde sont principalement la chromine, le spinelle (Fe,Cr)3O4 et du 
carbone. Un exemple de spectre est présenté Figure III.8. Le carbone présente deux pics 
distincts. Le pic situé vers 1360 cm-1 correspond à la bande D et est attribué au graphite 
vitreux [186]. Le pic situé vers 1580 cm-1 correspond à la bande G, qui est attribuée au 
carbone ordonné, c’est-à-dire le graphite [187-189]. L’épaulement vers 1620 cm-1 correspond 
à la bande D’ [190]. Cette bande est aussi assimilée au graphite désordonné, et se comporte 
donc comme la bande D. Le pic principal de la chromine se situe vers 555 cm-1. La bande 
principale du spinelle est détectée vers 680 cm-1. La position des pics d’une espèce variant du 
fait de sa composition et des contraintes mécaniques induisant une déformation, toutes deux 
inconnues dans cette étude pour les oxydes étudiés, la position exacte des pics ne sera pas 
mentionnée. 
 
Figure III.8 : Spectre Raman d’une couche d’oxyde formée sur l’alliage 800HT après 1987 h de test de metal 
dusting dans les conditions H.P. 
L’intensité relative d’une famille de pics varie selon la proportion de l’espèce qu’elle 
caractérise dans le volume analysé. Bien que la relation de proportionnalité entre l’intensité 
relative et la proportion de chaque phase ne soit pas connue, la comparaison des rapports 
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L’analyse des spectres Raman obtenus après analyse de la surface non attaquée à 
l’échelle macroscopique (une dizaine de spectres par échantillon environ) montre que la 
proportion de chaque oxyde ne semble pas évoluer avec la durée d’exposition pour les 
alliages 800HT transverse et HR120 quel que soit le banc d’essai (Figure III.9). Ceci montre 
bien que l’initiation de la corrosion par metal dusting de ces alliages n’est pas liée à la perte 
de la capacité protectrice de la couche d’oxyde formée (ce qui se traduirait par une 
augmentation de la proportion de spinelle dans la couche). L’initiation de la dégradation peut 
donc être liée à un défaut local dans celle-ci (pores, fissures, micro-canaux, inclusions de 
graphite…). Il est intéressant de remarquer que la proportion de chromine contenue dans la 
couche d’oxyde du matériau 800HT longitudinal testé dans la condition sous P.A. augmente 
avec le temps d’exposition. Ceci signifierait que l’oxyde formé sur cet alliage est de plus en 
plus protecteur. Toutefois, cet alliage étant lui aussi attaqué, il pourrait sembler plus logique 
d’interpréter cela comme le suivi de la croissance de la couche d’oxyde, qui serait alors plus 
lente sur cet alliage. Ainsi, aux premiers instants de l’oxydation, le spinelle (Fe,Cr)3O4 se 
forme, des nodules de chromine germent en deçà. Lorsque la couche de chromine devient 
continue la diffusion du fer pour former le spinelle est limitée. La couche interne de chromine 
croît alors en épaisseur et la proportion de chromine dans la couche d’oxyde augmente avec 




Figure III.9 : Rapports d’intensité Raman ICr2O3/Ispinelle obtenus sur la surface non attaquée pour les alliages 800HT 
et HR120 testés (a) sous P.A. et (b) sous H.P. pour différentes durées d’exposition. Les flèches indiquent les 
tendances observées. 
L’orientation cristalline des grains d’alliage influe aussi sur la formation de la couche d’oxyde 
en modifiant notamment la quantité de graphite piégé dans la couche, d’après Röhnert et al. 
[52]. Selon ces auteurs, cela se traduit par des teintes différentes de couches d’oxyde. De 
telles variations de couleur sont également observées dans cette étude (Figure III.10) malgré 
des rapports chromine/spinelle constants sur la surface non attaquée. Ce paramètre n’est 
alors pas prépondérant, les défauts jouant un rôle majeur dans l’initiation de la dégradation. 
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Figure III.10 : Micrographie optique de la surface d’échantillons de 800HT prélevés dans le sens (a) transverse 
et (b) longitudinal après 4 000 h d’essai de metal dusting sous P.A. 
Les alliages 625, 690 et 693 présentent globalement une proportion de chromine plus 
importante que les alliages 800HT et HR120 (Figure III.11). Toutefois cette différence n’est pas 
très marquée tandis que ces matériaux font preuve d’un très bon comportement, ce qui 
confirme que la proportion de chaque oxyde en présence n’est pas un paramètre primordial 
de l’initiation de la dégradation. De même, le rapport d’intensité Cr2O3/(Fe,Cr)3O4 des alliages 
693 et 625 exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P diminue en fonction du temps 
d’exposition, ce qui suggérerait que ces alliages subissent une dégradation. Ceux-ci 
présentant un très bon comportement, la concentration en défauts est donc un paramètre 
plus important que la composition de la couche d’oxyde quant à la tenue d’un matériau. Il est 
donc intéressant de comparer la quantité de défauts dans la couche d’oxyde de la surface qui 
n’est pas encore attaquée. Pour ce faire, la proportion de graphite détectée lors de l’analyse 
de l’oxyde par spectroscopie Raman est maintenant étudiée, en considérant que tout le 
graphite détecté est inclus dans la couche d’oxyde. 
400µm 400µm




 a) b) 
Figure III.11 : Rapports d’intensité Raman ICr2O3/Ispinelle obtenus sur la surface non attaquée pour les alliages 625, 
690 et 693 testés (a) sous P.A. et (b) sous H.P. pour différentes durées d’exposition. Les flèches indiquent les 
tendances observées. 
III.2.2 Evolution de la proportion de graphite dans la couche d’oxyde 
Pour rechercher s’il y a une corrélation entre la quantité de graphite incluse dans la couche 
d’oxyde et la résistance au metal dusting, l’évolution du rapport d’intensité entre le pic 
majeur de la chromine et la bande G du carbone a été considérée pour les cinq alliages 
commerciaux. Bien que la couche d’oxyde contienne aussi du spinelle (Fe,Cr)3O4, celui-ci n’est 
pas pris en compte, car considéré comme non protecteur. Bien qu’une partie du carbone 
détecté par spectroscopie Raman provienne de la pollution par le coke de l’échantillon ou 
d’un échantillon proche, cela ne devrait que peu influencer le rapport ICr2O3/Igraphite, le carbone 
du coke étant un composé très majoritairement amorphe [41]. 
Quel que soit l’alliage analysé, la proportion de graphite détecté dans la couche 
d’oxyde est systématiquement plus importante après essai sous H.P. (Figure III.12 et Figure 
III.13). Ceci s’explique aisément par les pressions partielles beaucoup plus importantes de CO 
et de H2 sous H.P., engendrant alors une formation de graphite beaucoup plus rapide (voir 
Chapitre I). Ceci explique les temps d’incubation plus courts lors de cet essai, le flux de 
carbone dans l’alliage étant alors plus important. 
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Figure III.12 : Rapports d’intensité Raman ICr2O3/Igraphite obtenus sur la surface non attaquée pour les alliages 






Figure III.13 : Rapports d’intensité Raman ICr2O3/Igraphite obtenus sur la surface non attaquée pour les alliages 625, 
690 et 693 testés (a) sous P.A. et (b) sous H.P. pour différentes durées d’exposition. Les flèches représentent les 
tendances observées. 
La variation du rapport ICr2O3/Igraphite des alliages 800HT et HR120 testés sous P.A. semble 
corrélée au début de la dégradation (Figure III.12.a.). Toutefois, il n’est pas possible d’établir 
de lien entre l’évolution de ce rapport et le début de la perte de masse des échantillons. En 
effet, l’augmentation du rapport Cr2O3/graphite lors du début de l’exposition peut s’expliquer 
de deux manières. La croissance initiale de l’oxyde piège du graphite jusqu’à ce qu’une 
couche d’oxyde continue soit formée, ou bien la quantité de graphite augmente dans des 
proportions moindres que l’oxyde. Dans tous les cas, les inclusions de graphite permettraient 
le transfert du carbone de l’atmosphère dans l’alliage, comme proposé par Röhnert et al. 
[52]. La diminution du rapport Cr2O3/graphite observé à partir de 4 000 h peut être analysée 
de deux manières. Il est possible que la couche d’oxyde perde son caractère protecteur du 
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fait de l’incorporation supplémentaire de graphite, accélérant alors la dégradation de l’alliage. 
L’augmentation de la proportion de graphite, c'est-à-dire de carbone cristallin peut aussi être 
interprétée comme l’initiation locale de la dégradation par metal dusting, mais à une échelle 
trop fine pour être observée en microscopie optique. Zeng et Natesan [41] ont montré lors de 
la dégradation par metal dusting du nickel pur que la cristallinité du carbone formé est liée au 
lieu où celui-ci est formé [41]. Ainsi, le carbone formé sans catalyse est désordonné, celui 
formé en surface est peu-cristallin et celui formé dans l’alliage est bien cristallisé. 
L’analyse des échantillons en 625, 690 et 693 testés lors de l’expérience sous P.A. montre une 
évolution différente du rapport ICr2O3/Igraphite. En effet, pour ces matériaux, la proportion de 
graphite détectée lors de l’analyse de la couche d’oxyde est moins importante pour de plus 
longues durées d’exposition (Figure III.13.a.). Ceci peut être interprété de la même manière 
que ce qui a été proposé pour les alliages 800HT et HR120 sous P.A. avant le début de la 
dégradation. La compétition initiale entre oxydation et carburation entraîne l’inclusion de 
particules de graphite lors de la formation de la couche d’oxyde, qui continue de croître sans 
inclusion de graphite supplémentaire, ou une augmentation moindre de la quantité de 
graphite incorporé par rapport à la croissance de la couche d’oxyde. 
Une faible variation de la proportion de graphite détectée dans la couche d’oxyde est 
visible pour les échantillons exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. (Figure 
III.13.b.). Le rapport est beaucoup plus faible que sous P.A., et il diminue avec le temps 
d’exposition, à l’inverse de ce qui est observé sous P.A. Il peut donc être envisagé que les 
étapes précédant l’initiation de la dégradation sont à un stade plus avancé pour les 
échantillons testés sur le banc H.P., et donc que le temps d’incubation de ceux-ci sera 
inférieur à celui qui sera observé sous P.A. 
L’oxydation des différents matériaux commerciaux met en évidence la formation 
d’une couche d’oxyde protectrice. En effet, les constantes paraboliques d’oxydation se 
situent dans l’intervalle déterminé par Hindam et Whittle pour les alliages chromino-formeurs 
[184] lorsque celui-ci est extrapolé à 570°C. La proportion de chromine dans la couche 
d’oxyde, c’est-à-dire, en première approximation, les capacités protectrices de celle-ci, est 
légèrement plus importante pour les superalliages 625, 690 et 693, non-attaqués, que pour 
les alliages 800HT et HR120, dégradés. Toutefois, cette différence ne semble pas être assez 
marquée pour expliquer de telles différences de comportement. L’étude de la quantité de 
graphite détectée, assimilée à des inclusions de graphite dans la couche d’oxyde, et donc des 
défauts, semble montrer une corrélation entre la dégradation et la concentration de défauts 
pour les échantillons testés sous P.A., sans pour autant permettre d’en tirer des conclusions 
certaines. En effet, les superalliages exposés à l’atmosphère sous H.P. présentent une 
proportion de graphite plus importante, sans pour autant être dégradés en ce qui concerne 
les superalliages. Pour expliquer l’origine du bon comportement de ces derniers une analyse 
plus fine de ces échantillons est nécessaire. 
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IV Caractérisation des superalliages 625, 690 et 693 après essais de 
metal dusting 
Le comportement des différents échantillons d’un même superalliage étant identique lors des 
deux essais et quelles que soient les durées d’exposition, seuls les systèmes corrodés 7 966 h 
dans l’atmosphère de metal dusting sous H.P. seront décrits dans cette partie. 
IV.1 Analyses de surface 
Les trois systèmes ne présentent aucun signe de dégradation à l’échelle macroscopique 
(Figure III.14). L’alliage 693 présente une teinte d’oxyde bleutée, différente de celle des deux 
autres matériaux (Figure III.14.e. et f.). 




























































Figure III.14 : Macrophotographies optiques des faces externe et interne des superalliages (a et b) 625, (c et d) 690 et 
(e et f) 693 après 7 966 h d’exposition dans l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
L’analyse par DRX des échantillons de l’alliage 625 montre l’apparition de la phase γ’’-
Ni3(Nb,Mo) (Figure III.15.a.), non présente dans le matériau initial. De la chromine et des 
carbures sont détectés pour l’alliage 693 (Figure III.15.c.), celui-ci étant un dérivé enrichi en 
aluminium de l’alliage 690, alliage pour lequel seuls de la chromine et du spinelle sont 
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probablement dû à une pollution de surface issue de la dégradation des autres alliages 







Figure III.15 : Diffractogrammes DRX des échantillons des superalliages (a) 625, (b) 690 et (c) 693 exposés 
1 987 h, 7 966 h et 14 177 h dans l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
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Les échantillons de 625 exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. présentent une 
couche d’oxyde qui n’est pas d’épaisseur uniforme (Figure III.16.a. et b.). En effet, la couche 
d’oxyde formée est plus fine autour de carbonitrures (Ti,Nb)(C,N) oxydés, du TiO2 et du 
carbone y étant détectés. Bien que les épaisseurs d’oxyde varient d’un échantillon à l’autre, la 
morphologie de l’oxyde semble elle ne pas évoluer. Le superalliage 690 présente une 
oxydation formant une couche d’oxyde continue contenant des nodules de chromine plus 
épais (Figure III.16.c. et d.). Son dérivé, le 693, forme une couche d’oxyde qui est globalement 
proche de celle observée sur l’alliage 690, mais celle-ci présente des zones riches en 
aluminium et contenant du carbone (Figure III.16.e. et f.). Pour une meilleure caractérisation 






















































Figure III.16 : Images MEB en mode BSE de la surface des superalliages (a et b) 625, (c et d) 690 et (e et f) 693 exposés 
7 966 h à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
L’oxyde à la surface de l’alliage 625 présente des aiguilles et des plaquettes en surface de 
grains équiaxes formant une couche continue, ainsi que des grains équiaxes facettés de plus 
grande taille (Figure III.17.a.). La morphologie équiaxe peut correspondre à la chromine, 
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d’alumines de transition. La couche d’oxyde étant très fine, il est possible que ces aiguilles 
soient de l’alumine de transition. Le fait de n’avoir pas détecté précédemment l’alumine peut 
s’expliquer par une très faible quantité de celle-ci, l’alliage 625 en contenant peu. Toutefois, 
la morphologie de l’oxyde formé à ces basses températures n’ayant pas été étudiée, il n’est 
pas possible de déterminer de manière certaine la nature de ces aiguilles.  
La couche d’oxyde formée à la surface de l’alliage 690 est constituée de très fins grains 
facettés (Figure III.17.b.). 
La morphologie en plaquettes observée pour l’alliage 693 (Figure III.17.c.) n’est pas en 
accord avec les résultats obtenus par DRX mais est consistante avec sa composition riche en 
aluminium (environ 7%at), cette morphologie étant retrouvée pour les alumines de transition, 
comme expliqué précédemment. La présence d’alumine de transition est appuyée par la 
détermination des constantes paraboliques d’oxydation, les valeurs déterminées 
correspondant avec l’extrapolation de la constante parabolique d’oxydation de l’alumine 
Al2O3-θ. De plus, par spectroscopie Raman, l’alumine α n’est pas détectée après 1 987 h sous 
H.P., est difficilement détectée après 7 966 h puis est aisément détectée après 14 177 h 
d’exposition sur la totalité de la surface. Ainsi, il est possible de conclure que l’alliage 693 
forme une couche continue d’alumine de transition, plausiblement l’alumine θ, qui se 
transforme ensuite en alumine α. Une analyse MET sur des coupes métal/oxyde aurait été 
nécessaire pour le confirmer. 

























































Figure III.17 : Images MEB en mode BSE de la surface des superalliages (a) 625, (b) 690 et (c) 693 exposés 
7 966 h à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
IV.2 Analyses en coupe 
L’analyse en coupe des échantillons du superalliage 625 montre la formation d’aiguilles riches 
en niobium sur quelques microns sous la couche d’oxyde (Figure III.18.a.).  

























































Figure III.18 : Image MEB en mode BSE en coupe de la sub-surface des superalliages (a) 625, (b) 690 et (c) 693 
exposés 7 966 h à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
Cette précipitation forme même localement une couche continue à l’interface métal/oxyde 
après 14 177 h d’exposition. La profondeur jusqu’à laquelle ces aiguilles se retrouve est plus 
importante sur la face externe. La précipitation d’une phase δ-Ni3Nb a déjà été observée 
auparavant lors d’essais d’oxydation effectués au-delà de 700°C [178, 191-193]. Entre 900°C 
et 1000°C, la formation de cette phase à l’interface alliage/oxyde s’accompagne de 
l’apparition d’une zone sans cette précipitation [178]. L’absence de précipité est expliquée, 
par les auteurs, comme le résultat de la diminution de l’activité du niobium, du fait de 
l’appauvrissement en chrome consommé pour former la couche d’oxyde, le chrome 
augmentant l’activité du niobium dans une solution de nickel. La diminution de l’activité en 
niobium provoque la diffusion du niobium vers la surface puis la précipitation de la phase δ à 
l’interface alliage/oxyde. L’appauvrissement en niobium lors de sa diffusion à la surface 
entraîne la dissolution des précipités de la phase δ dans la zone appauvrie en chrome. La 
phase δ est alors formée à l’interface alliage/oxyde. Pour les expériences pratiquées entre 
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de γ’’ et non d’une couche continue s’explique par une température d’essai plus faible, 570°C 
A cette température, la phase δ ne se forme pas (Figure III.19) [194] et la diffusion est plus 
lente. Ce mécanisme peut d’ailleurs expliquer les épaisseurs de précipitation différentes pour 
les deux faces des échantillons, l’écoulement des gaz étant différent sur les faces externe et 
interne des échantillons, ce qui peut affecter les cinétiques d’oxydation. 
  
Figure III.19 : Diagramme Temps-Température-Transformation (TTT) de l’alliage 625, d’après [194] 
En effet, les cinétiques de diffusion à 570°C sont beaucoup plus faibles qu’aux températures 
des autres études. Il est possible de représenter cette différence par la distance moyenne de 
diffusion du niobium : 
d = √Dt  (III.3) 
avec d la distance de diffusion de l’élément après un temps t pour un coefficient de diffusion 
D. 
Les distances de diffusion ont été calculées en extrapolant à plus faible température les 
données de diffusion du niobium dans le nickel pur déterminées par Patil et al. [195] (Tableau 
III.1). Il ressort de ces calculs que le niobium diffuse sur des distances beaucoup plus grandes 
pour les études effectuées à plus haute température, et forme donc une couche continue 
assez rapidement, tandis qu’à 570°C il faut plus de 14 000 h pour commencer à voir 
apparaître ce phénomène. La distance de diffusion plus faible donne naissance à la 
morphologie en aiguilles observée dans cette étude et n’engendre pas la dissolution des 
précipités riches en niobium, (Ni0,6Cr0,3Si0,1)3(Mo0,5Nb0,5), présents initialement dans le 
matériaux. 
Chirkin et al. [178] supposent que la formation de la phase δ à l’interface alliage/oxyde 
a une influence sur l’oxydation, la formation de cette couche pouvant modifier le flux de 
chrome vers la surface. La diffusion du chrome dans le niobium étant plus lente que dans les 
alliages austénitiques [112], ceci peut ici aussi influer sur le flux de chrome, bien qu’il n’y ait 
pas de formation d’une couche continue à l’interface alliage/oxyde dans cette étude. Il est 
aussi envisageable que les précipités modifient les flux de carbone et d’oxygène vers le cœur 
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Tableau III.1 : Distancs de diffusion caractéristique du niobium dans le nickel pur pour différentes études 
effectuées sur l’oxydation du 625, en extrapolant les données de diffusion de Patil et al. [195] 










1 987 14 
Cette étude 7 966 29 
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800 1 000 227 [193] 
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Les échantillons de l’alliage 690 exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
présentent des carbures de chrome sous la couche d’oxyde pour toute leur surface (Figure 
III.18.b.). Tandis que la carburation semble plus importante après 7 966 h qu’après 1 987 h, 
celle-ci est moins prononcée après 14 177 h. La carburation n’ayant pas progressé entre 
1 987 h et 14 177 h, il semble donc qu’elle soit due majoritairement aux premiers temps de 
l’oxydation, durant la compétition entre oxydation et carburation. Ceci démontre bien le 
caractère protecteur de la couche d’oxyde formée à la surface de ce matériau. Toutefois, en 
surface de l’échantillon exposé 14 177 h à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. des 
initiations de piqûres sont visibles. 
L’alliage 693 présente à l’inverse une carburation extrêmement importante (Figure 
III.18.c.), en accord avec l’analyse par DRX. Celle-ci évolue d’environ 8 µm à 1 987 h et 12 µm 
à 7 966 h, jusqu’à 20 µm après 14 177 h d’exposition. Certains grains présentent une 
carburation intragranulaire prononcée, la précipitation se faisant sous forme d’aiguilles 
(Figure III.18.c.). Bien que ce phénomène soit observé plus fréquemment en surface, cette 
morphologie se retrouve sur toute l’épaisseur de l’échantillon. 
 L’analyse des cartographies élémentaires permet de comprendre le très bon 
comportement de l’alliage 625 et, à l’inverse, d’expliquer le comportement de l’alliage 693, 
très inférieur à celui du 690, bien moins carburé. 
Ainsi pour le superalliage 625, il est bien confirmé que la formation des aiguilles de 
niobium est une conséquence de l’appauvrissement en chrome sous la surface faisant suite à 
la formation de la couche d’oxyde (Figure III.20) composée de chromine et de spinelle. Bien 
que d’autres auteurs aient détecté la présence du spinelle MnCr2O4 [178, 193], les 
observations effectuées ici ne mettent pas en évidence un enrichissement en manganèse. Le 
rapport signal/bruit très faible de la cartographie élémentaire ne permet pas d’identifier de 
manière certaine les autres phases en présence. Des précipités riches en silicium sont 
détectés dans la zone où les aiguilles de γ’’-Ni3Nb précipitent, de même que des précipités 
riches en Cr. L’étude effectuée sur l’oxydation du 625 à 700°C et 800°C par Garcia-Fresnillo et 
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al. [193] permet de supposer que les précipités riches en Si sont des précipités de silice, 
tandis que les précipités riches en Cr sont des carbures. La présence de ces carbures dans les 
échantillons exposés aux atmosphères sous H.P. et sous P.A. n’est toutefois pas attendue d’un 
point de vue thermodynamique, les carbures de niobium étant bien plus stables que les 
carbures de chrome, considérant du niobium et du chrome purs. Cette analyse est donc à 
nuancer selon les activités en chrome et en niobium dans l’alliage testé ici. La présence de 
fins précipités internes d’Al2O3 sous la surface est aussi visible sur la cartographie (Figure 
III.20). Cela a déjà été observé pour cet alliage durant les tests d’oxydation [178, 191]. 







Figure III.20 : Image MEB en mode SE et cartographies élémentaires associées  de la coupe de l’échantillon de 625 exposé à 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. durant 7 966 h 
La cartographie élémentaire effectuée pour l’alliage 693 met en évidence que la couche 
d’oxyde est fine et riche en aluminium et en chrome. Elle contient aussi localement du 
carbone, comme observé en surface (Figure III.16.e. et f.). Bien que du spinelle et de la 
chromine soient détectés par spectroscopie Raman, celles-ci ne se retrouvent pas sur 
l’analyse par EDS du fait de la finesse de ces couches et de la concentration en chrome dans 
l’oxyde, proche de celle dans la matrice. La précipitation interne est composée de carbures de 
chrome (Figure III.21), comme identifiés par DRX (Figure III.15.c.). La détection d’oxygène au 
niveau des carbures est due à la faible tension d’accélération utilisée lors de l’analyse, 5 keV, 
les raies L du chrome et K de l’oxygène étant très proches pour ces conditions d’analyse. Il en 
est de même pour le titane, sa raie L étant elle aussi proche de la raie K de l’oxygène. Un 
enrichissement en aluminium est par ailleurs visible à proximité des précipités de carbures de 
Caractérisation des superalliages 625, 690 et 693 après essais de metal dusting 
131 
chrome. Cet enrichissement est vu comme la conséquence de la consommation du chrome et 
non comme une migration de l’aluminium. 
Il a été proposé précédemment que l’alliage 693 forme une couche d’alumine de 
transition, probablement l’alumine θ, laquelle évolue en alumine α avec le temps 
d’exposition. Cette transformation allotropique s’accompagnant d’une contraction [196], la 
couche d’oxyde se retrouve en traction. Celle-ci peut alors localement se fissurer au niveau 
d’îlots d’alumine α, ce qui permet l’accès direct de l’atmosphère à l’alliage [197]. Toutefois, 
l’aluminium et le chrome sont localisés dans la même couche d’oxyde, et non dans deux 
couches distinctes. Il est également possible que la décomposition spinodale de la solution 
solide (Cr,Al)2O3 riche en aluminium en chromine et en alumine [198] ait lieu, engendrant là 
aussi une diminution du volume molaire, ce qui peut fissurer la couche d’oxyde et ainsi 
permettre là aussi un accès direct de l’atmosphère à l’alliage métallique. Il résulte de cet 
accès direct une carburation très importante pour ce matériau, malgré la formation d’un 
oxyde usuellement considéré comme offrant une meilleure protection que la chromine. Cette 
carburation piège le chrome qui n’est plus disponible pour former une couche d’oxyde 
protectrice aux défauts de la couche d’alumine. Il faut noter que l’évolution de la profondeur 
de carburation entre 1 987 h et 14 177 h ne suit pas une loi parabolique, la rupture de la 
couche d’oxyde ne se fait donc pas après un temps d’incubation commun pour tous les 
échantillons. Le fait que cet alliage ne présente pas encore de corrosion catastrophique peut 
s’expliquer par sa très grande concentration en chrome, piégeant alors le carbone qui ne 
forme donc pas de graphite, mais aussi par la faible température d’essai (570°C), température 
à laquelle les mécanismes proposés doivent être très lents. La concentration importante en 
aluminium de l’alliage 693 n’est donc pas bénéfique, comme attendu, mais délétère. 





   
Figure III.21 : Image MEB en mode SE et cartographies élémentaires associées  de la coupe de l’échantillon de 693 exposé à 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. durant 7 966 h à plus fort grandissement 
IV.3 Caractérisation des défauts de surface observés sous H.P. 
Comme il a été dit précédemment, la couche d’oxyde formée à la surface de l’alliage 625 à 
proximité des précipités de (Nb,Ti)(C,N) est plus fine que sur le reste de la surface. Ceci est 
bien démontré par l’observation après ablation au FIB (Figure III.22). La cartographie EDS tend 
par ailleurs à montrer que la couche d’oxyde est composée d’une couche continue d’alumine 
en deçà d’une couche de chromine, peu visible mais détectée par spectroscopie Raman. La 
croissance globale de la couche d’oxyde est alors limitée par la diffusion à travers l’alumine, 
ce qui explique pourquoi la couche d’oxyde est plus fine à proximité des précipités. La 
formation d’une couche continue d’alumine, tandis que cette dernière n’est pas détectée par 
fluorescence, est en accord avec la morphologie en aiguilles et plaquettes vue ci-avant, 
l’alumine formée étant alors une alumine de transition.  









Figure III.22 : Image MEB en mode SE et cartographies élémentaires associées  de la coupe de l’échantillon de 625 exposé à 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. durant 7 966 h 
Sur la cartographie élémentaire il est visible que l’oxydation du précipité de (Nb,Ti)(C,N) 
donne naissance à un ou des oxydes contenant du niobium, du titane, ou bien les deux 
éléments. Le diagramme ternaire niobium-titane-oxygène montre la présence d’une solution 
solide (Nb,Ti)O2 pouvant contenir jusqu’à 30% de niobium, mais à 1 500°C [199]. De plus, 
l’oxyde NbO2 présente un signal Raman proche de celui du rutile [200]. Il est ainsi possible 
qu’il ne s’agisse non pas de TiO2 comme supposé précédemment mais d’une solution solide 
(Nb,Ti)O2, des deux oxydes TiO2 et NbO2 ou même uniquement NbO2. 
Il est possible que l’oxydation du précipité de (Ti,Nb)(C,N) rejette en solution solide du 
niobium ou du titane dans la matrice métallique à proximité. Or il a été observé que le 
niobium, de même que le titane, favorise la résistance au phénomène de breakaway en 
retardant la formation d’oxydes riches en fer [201]. Le niobium et le titane pouvant piéger le 
carbone, mais aussi l’oxygène, ils favorisent la formation d’une couche continue, l’aluminium 
pouvant migrer à la surface du matériau et former une couche continue, et non des précipités 
internes comme sur le reste du matériau. Bien que pour des temps courts ce phénomène soit 
positif, la formation d’une alumine de transition devrait conduire aux mêmes phénomènes 
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La surface de l’alliage 693 présente d’ailleurs de très nombreux sites d’initiation de 
piqûre (Figure III.23), qui sont situés au centre des zones de la surface ou une quantité 
importante d’aluminium et de carbone est détectée (voir Figure III.16).  
  
a) b) 
Figure III.23 : Images MEB (a) en mode SE et (b) en mode BSE d’une initiation de piqûre à la surface de l’alliage 
693 exposé 7 966 h à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
Les deux principales informations qui peuvent être retirées de l’analyse en coupe d’une 
initiation de piqûre sur l’alliage 693 sont la présence de précipités internes d’alumine très 
gros vis-à-vis de l’épaisseur de la couche d’oxyde ainsi que l’absence de précipités riches en 
chrome sous l’initiation de la piqûre, absence associée à un appauvrissement en chrome plus 
important dans cette même zone (particulièrement visible par l’analyse des cartographies du 
nickel et du fer) (Figure III.24). L’initiation de la dégradation n’est donc pas liée à une 
carburation importante en-deçà de la couche d’oxyde. Celle-ci semble plutôt être précédée 
d’une dissolution des carbures de chrome, ce qui rappelle le mécanisme de corrosion proposé 
par Szàkalos et al. [66] (voir Chapitre I, Partie IV.3.3). Ce mécanisme se base sur la migration 
du chrome vers la surface sous l’effet de son gradient de potentiel, entraînant la dissolution 
des carbures de chrome. Le chrome libéré par la dissolution des carbures aurait donc migré à 
la surface pour former un oxyde peu protecteur et plus épais, visible au fond du germe sur la 
Figure III.24. Dans ces mêmes zones un dépôt de carbone est visible, signe d’une catalyse, et 
donc d’un contact avec l’alliage métallique. L’appauvrissement très important en chrome ici, 
qui n’est pas associé à un spinelle très épais, peut être relié à la procédure expérimentale. En 
effet, pour le banc sous H.P., la chauffe se fait sous argon, contenant quelques ppm 
d’oxygène. La pression partielle en dioxygène (estimée à 10-6 bar) est donc beaucoup plus 
importante que celle obtenue une fois le mélange gazeux injecté. Au fond du défaut de 
l’oxyde, où l’alliage métallique est en contact direct avec l’atmosphère, le spinelle et d’autres 
oxydes de chrome peuvent se former du fait de cette pression partielle en dioxygène. La 
consommation du chrome est donc importante. Une fois le gaz réactif injecté, certains oxydes 
formés sont hors équilibre, ils sont réduits et libèrent du métal qui est alors corrodé. Le 
nettoyage des échantillons après retrait enlève ces espèces, seul l’oxyde formé sous 
atmosphère de metal dusting est visible. L’épaisseur pour laquelle une dissolution des 
carbures de chrome est visible, de l’ordre de 5 µm, est toutefois trop importante par rapport 
à ce qui est prévu à partir de la diffusion du chrome à 570°C. En effet, la longueur de diffusion 
caractéristique du chrome dans un alliage 71Ni-29Cr [202] à 570°C est d’environ 105 nm en 
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en carbone entraîne la décarburation de l’alliage. Le calcul de la longueur caractéristique de 
diffusion du carbone, effectué en extrapolant les données de diffusion de cet élément dans le 
nickel pur de Bose et Grabke [73], et en considérant un refroidissement de 10°C/mn, indique 
une valeur d’environ 8 µm. Une décarburation semble être une origine possible pour la 







Figure III.24 : Image MEB en mode SE et cartographies élémentaires associées  de la coupe de l’échantillon de 693 exposé à 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. durant 7 966 h à plus fort grandissement 
Un appauvrissement significatif en aluminium est aussi visible à proximité de la couche 
d’oxyde, ce qui n’est pas le cas pour les zones ne montrant aucune dégradation (voir Figure 
III.21). L’hypothèse pour expliquer la consommation importante du chrome par l’oxydation 
peut évidemment être proposée pour l’aluminium. Des précipités internes d’alumine de taille 
supérieure à l’épaisseur de la couche d’oxyde sus-jacente sont visibles en-deçà de cette 
dernière. Leur taille peut s’expliquer par une croissance contrôlée par la diffusion de 
l’oxygène à travers la matrice métallique (celui-ci s’y dissolvant à la surface du métal, au 
niveau des fissures issues de la transformation allotropique). La diffusion des éléments dans le 
métal étant plus rapide que celle à travers la couche d’oxyde (qui dirige la croissance de cette 
dernière), il est logique d’observer des précipités de taille importante. Les différentes 
informations tirées de cette dernière étude permettent d’envisager un mécanisme d’initiation 
de piqûre, bien que celui-ci ne puisse expliquer la localisation des germes. 
Lors des premiers instants de l’exposition, une couche de chromine riche en 
aluminium se forme. Une couche d’alumine de transition peut aussi se former. La 
transformation allotropique de cette alumine de transition en alumine α, ou bien la 
décomposition spinodale de la solution solide (Cr,Al)2O3 en chromine et en alumine, entraîne 
une diminution du volume molaire. La couche d’oxyde se fissure alors et l’atmosphère entre 
en contact direct avec l’alliage, entraînant la carburation de ce dernier. Les échantillons sont 
Ni Fe
Pt déposé avant ablation
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O
Chapitre III : Oxydation et résistance à la dégradation par metal dusting 
136 
retirés toutes les 500 h pour caractérisation. Le refroidissement et la montée en température 
lors du retrait et lors de la réinsertion des échantillons, respectivement, est effectuée dans 
une atmosphère oxydante et décarburante. Des oxydes moins stables, comme des spinelles, 
peuvent se former, consommant de manière importante le chrome et l’aluminium. La 
concentration en chrome proche de la surface devient suffisamment basse pour déstabiliser 
les carbures de chrome et entraîner leur dissolution. Cette étape est assimilable à ce qui est 
proposé par Szàkalos et al. [66], la diffusion des éléments n’étant toutefois pas accélérée par 
la présence de graphite dans cette étude. Le carbone diffusant bien plus rapidement que le 
chrome, la profondeur de dissolution des carbures peut s’expliquer plus aisément par une 
décarburation de l’alliage au niveau des défauts de la couche d’oxyde. Ce phénomène est 
toutefois complémentaire de la consommation du chrome par l’oxydation, un 
appauvrissement en chrome étant tout de même visible au niveau de ces défauts. L’injection 
du mélange gazeux de metal dusting entraîne la re-carburation de l’alliage et la réduction des 
oxydes les moins stables formés durant la montée en température. L’atmosphère a donc de 
nouveau accès au fond du défaut.  
 Les flux de chrome et d’aluminium n’étant plus suffisamment importants pour 
reformer une couche externe, l’alliage est en contact direct avec l’atmosphère et le dépôt de 
carbone est favorisé. Cependant, l’alliage étant très riche en chrome, l’initiation de piqûre est 
rapidement inhibée. 
Bien qu’un mécanisme d’initiation de la piqûration soit proposé et qu’une localisation 
de la fissuration au centre des îlots d’alumine α ait déjà été observée [197], l’échantillon de 
693 ayant la plus grande durée d’exposition ne présente aucun site d’initiation de la corrosion 
par metal dusting, malgré une carburation plus sévère que les deux autres échantillons. Il est 
possible que l’initiation de la piqûration soit liée à un état de surface différent de cet 
échantillon, la préparation de surface influençant la cinétique de transformation allotropique 
de l’alumine ainsi que la densité de germes d’alumine α [197]. 
IV.4 Conclusions sur le comportement des superalliages commerciaux 
Les trois superalliages étudiés ici présentent une très bonne résistance au metal dusting par 
rapport aux alliages austénitiques plus riches en fer. Les trois superalliages tiennent leur 
bonne tenue à leur capacité à former une couche d’oxyde protectrice, mais la formation et 
l’évolution de cette dernière est influencée par des mécanismes différents. 
L’alliage 625 est riche en niobium et molybdène, qui sont des éléments carburigènes. 
Le piégeage du carbone par ces éléments empêche ainsi l’immobilisation du chrome dans des 
carbures, facilitant alors la formation et le renouvellement d’une couche continue de 
chromine. De plus, le carbone réagissant avec le niobium et le molybdène, la formation de 
graphite en surface de l’alliage est réduite, il en est alors de même pour la quantité de 
graphite inclue dans la couche d’oxyde, diminuant alors la concentration en défauts dans 
cette dernière. De plus, l’appauvrissement en chrome résultant de la formation de la couche 
d’oxyde entraîne la diffusion du niobium vers la surface, améliorant d’autant plus la capacité 
du matériau à piéger le carbone. En parallèle, l’oxydation de carbonitrures riches en titane et 
en niobium pourrait remettre remet en solution une fraction de ces deux éléments. Ceci 
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favoriserait alors la formation d’une couche continue de chromine et d’alumine à proximité 
de ces précipités, offrant ainsi une protection localement améliorée.  
Le superalliage 690 tient son très bon comportement majoritairement de sa teneur 
élevée en chrome qui lui permet de former et maintenir une couche de chromine protectrice. 
Cet alliage présente une carburation qui n’évolue pas avec le temps d’exposition. Cette 
carburation est donc le résultat de la compétition initiale entre oxydation et carburation, et 
non pas d’une perméabilité au carbone importante de la couche d’oxyde. 
Bien que le superalliage 693 offre supposément un comportement supérieur au 690 
du fait de son enrichissement en aluminium, ceci n’est pas observé ici. En effet, la protection 
de cet alliage résulte de la formation d’une couche de chromine riche en aluminium. Mais la 
formation d’alumine α, issue de la décomposition spinodale de la chromine ou bien de la 
transformation allotropique d’une couche d’alumine de transition, entraîne la fissuration de la 
couche d’oxyde et ainsi un accès direct de l’atmosphère à l’alliage. Le matériau est alors 
fortement carburé. La présence de quelques défauts majeurs lors de la montée en 
température sous argon entraîne localement une consommation accrue en chrome et en 
aluminium. La consommation du chrome entraîne la dissolution des carbures, phénomène 
accéléré par la décarburation, à proximité des sites d’initiation. Il peut alors résulter de ce 
phénomène une germination locale de graphite au niveau de ces défauts, engendrant un 
défaut de protection et donc un accès plus aisé des espèces à l’alliage, initiant la piqûration. 
La concentration importante en chrome et en aluminium permet toutefois de fortement 
limiter la propagation de celle-ci. 
Le bon comportement des alliages 625, 690 et 693 s’explique en partie par leur 
composition qui favorise la formation d’une couche d’oxyde protectrice. Les alliages 800HT et 
HR120, ainsi que le SPS NiFeCr, riches en fer, sont fortement attaqués. Toutefois, le matériau 
SPS NiFeCr+Cu testé sous H.P. ne présente pas de dégradation, malgré une teneur en fer très 
importante. Il est donc intéressant de l’étudier. 
 
V Alliage SPS NiFeCr+Cu 
Comme il a été vu dans le Chapitre II, l’alliage riche en cuivre présente une précipitation 
primaire intergranulaire et secondaire intragranulaire du fait d’une décomposition spinodale. 
D’après les résultats présentés dans la première partie de ce chapitre, la présence de cuivre 
améliore drastiquement le comportement du matériau exposé sous H.P. (Figure III.1). En 
effet, les échantillons d’alliage SPS NiFeCr présentent une piqûration importante (Figure 
III.25.a. et b.), à l’inverse des échantillons SPS NiFeCr+Cu (Figure III.25.c. et d.). L’attaque a lieu 
préférentiellement aux bords des échantillons SPS NiFeCr. Ceci s’explique à la fois par les 
effets de bords dus à la géométrie des échantillons et au procédé de fabrication, les 
échantillons ayant été prélevés dans le sens transverse d’un barreau fritté dans un moule en 
graphite dont le carbone diffuse dans l’échantillon durant le frittage. 
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Figure III.25 : Macrophotographies optiques des faces interne et externe des alliages (a et b) SPS NiFeCr 
exposé 6 071 h et (c et d) SPS NiFeCr+Cu exposés 7 966 h à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
N.B. : la teinte bleutée de l’échantillon de SPS NIFeCr exposé 6 071 h est due à un mauvais réglage des blancs 
L’analyse par spectroscopie Raman de la composition de la couche d’oxyde montre une 
proportion plus importante de chromine dans l’oxyde formé sur le matériau enrichi en cuivre 
(Figure III.26), la plus importante de tous les matériaux étudiés (voir Figure III.9 et Figure 
III.11). Ce n’est pas le cas pour la proportion de graphite. Celle-ci est beaucoup plus faible 
après 1 987 h d’exposition pour le matériau riche en cuivre que pour l’alliage ternaire (Figure 
III.27), mais du même ordre de grandeur que ce dernier pour des temps d’exposition plus 
importants. Or l’alliage riche en cuivre ne présente toujours pas de signe de dégradation. La 
meilleure résistance du matériau riche en cuivre pourrait alors provenir de la composition de 
l’oxyde et non de la densité de défauts dans la couche. Cependant, il a été vu précédemment 
que la proportion de chaque oxyde n’est pas un facteur déterminant quant à l’initiation de la 
dégradation par metal dusting. 
4mm 4mm
4mm 4mm
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Figure III.26 : Rapport d’intensité Raman ICr2O3/Ispinelle obtenu pour différentes durées d’exposition sous H.P pour 
les alliages SPS NiFeCr et SPS NiFeCr+Cu 
 
 
Figure III.27 : Rapport d’intensité Raman ICr2O3/Igraphite obtenu pour différentes durées d’exposition sous H.P pour 
les alliages SPS NiFeCr et SPS NiFeCr+Cu 
L’observation au MEB de la couche d’oxyde formée sur les deux matériaux ne met pas en 
évidence de différences manifestes quant à la protection offerte par la couche (Figure III.28). 
  
a) b) 
Figure III.28 : Images MEB de la couche d’oxyde formée en surface d’un échantillon des alliages (a) SPS NiFeCr 
exposé 6 071 h et (b) SPS NiFeCr+Cu exposé 7 966 h à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
Afin de bien comprendre le rôle du cuivre, l’échantillon exposé 7 966 h à l’atmosphère de 
metal dusting sous H.P. est analysé par FIB. La cartographie élémentaire du chrome et de 
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en-deçà de laquelle se trouve une zone appauvrie en chrome (particulièrement visible par 
l’analyse des cartographies du nickel et du fer) (Figure III.29). De même, des précipités de la 
phase riche en chrome (identifiée comme la phase fragile σ dans le Chapitre II) sont visibles, 
ainsi que des précipités de chromine dues au procédé de fabrication (SPS). Ces deux 
cartographies élémentaires mettent particulièrement bien en avant les problèmes de mise en 
évidence de la chromine pour les alliages utilisés ici. Comme précisé précédemment, les 
concentrations en chrome des alliages sont proches de celles dans la chromine et les raies L 




Figure III.29 : Image MEB en mode SE et cartographies élémentaires associées  de la coupe de l’échantillon de 
SPS NiFeCr+Cu exposé à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. durant 7 966 h 
Il est intéressant de noter, sur la cartographie élémentaire associée au cuivre, que la 
morphologie obtenue par décomposition spinodale n’évolue pas à cœur durant l’exposition 
(voir la Figure II.10 Dans le Chapitre II, Partie II.2.3). De gros précipités de cuivre sont toutefois 
visibles à proximité de la chromine interne. Il est difficile de déterminer si ceux-ci sont propres 
à l’échantillon ou si ceux-ci sont induits par l’exposition à 570°C durant 7 966 h, l’interface 
chromine/matrice étant alors une interface favorable à la précipitation de la phase riche en 
cuivre. 
La diminution de la concentration en chrome semble grandement influencer la 
précipitation du cuivre. En effet, dans la zone appauvrie en chrome la densité de précipités 
Alliage SPS NiFeCr+Cu 
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est beaucoup plus faible et ceux présents ont une taille bien supérieure à celle de la 
précipitation initiale. Il s’agit ainsi d’un procédé de coalescence. 
De plus, la précipitation de la phase riche en cuivre est très importante à l’interface 
alliage/oxyde. Il peut être envisagé que cela pourrait continuer jusqu’à la formation d’une 
couche continue. La morphologie obtenue est ainsi très proche de ce qui a été observé pour 
le niobium lors de l’oxydation du superalliage 625 dans des études précédentes [178, 191-
193] mais aussi dans ce travail. Une étude thermodynamique effectuée avec Thermocalc pour 
différentes concentrations en chrome permet de mettre en évidence que, tout comme ce qui 
a été observé pour le niobium, la diminution de la concentration en chrome entraîne une 
diminution de l’activité du cuivre (Annexe 5). Le fait d’observer une couche presque continue 
de cuivre à l’interface alliage/oxyde, et non pas des aiguilles comme lors de l’exposition du 
superalliage 625, peut aisément s’expliquer par la diffusion plus rapide du cuivre (Tableau 
III.2) par rapport à celle du niobium (Tableau III.1) dans le nickel. Il faut noter que ce même 
phénomène pourrait également se produire du fait de la carburation, comme il est décrit 
dans l’Annexe 5. 
Tableau III.2 : Distance de diffusion caractéristique du cuivre dans le nickel pur pour différentes études 
effectuées sur l’oxydation du 625, en extrapolant les données de diffusion de d’Anand et al. [203] 








1 987 386 
7 966 773 
14 177 1 031 
 
La présence de cuivre à l’interface alliage/oxyde explique le très bon comportement du 
matériau. En effet, comme il a été vu dans le Chapitre I, le cuivre n’a pas d’effet catalytique et 
le carbone y diffuse très lentement. 
De plus, en considérant la couche comme du cuivre pur, celle-ci ne devrait, à 570°C, que 
peut influer sur l’oxydation, la diffusion du chrome dans le cuivre pur étant plus rapide (en 
extrapolant à basse température les données de Hoshino et al. [204]) que dans l’alliage 800 
(d’après les données calculées par Paul et al. [205]). Toutefois, la très faible solubilité du 
chrome dans le cuivre à cette température [206] peut fortement limiter le flux de ce dernier à 
vers la surface. Des études complémentaires sont donc nécessaires. L’activité du chrome dans 
le cuivre est aussi un élément déterminant pour s’assurer de la formation d’un oxyde 
protecteur, comme cela a été proposé dans le cas du niobium [178]. En effet, une activité 
élevée en chrome dans le cuivre favorise certes la formation de chromine mais fais aussi 
apparaître un gradient d’activité en chrome entre la couche de cuivre et l’alliage sous-jacent, 
entraînant une diffusion de l’élément vers le cœur du matériau. 
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VI Conclusions de ce chapitre 
Les alliages présentant un bon comportement dans les conditions de metal dusting forment 
une couche d’oxyde continue protectrice. L’alliage 625 et le matériau SPS NiFeCr+Cu forment 
une couche d’oxyde protectrice malgré une concentration en chrome équivalente à celle des 
alliages attaqués. Leur très bon comportement s’explique par la présence en forte 
concentration d’éléments empêchant le transfert du carbone depuis l’atmosphère à la 
matrice métallique. En effet, l’alliage 625 est riche en élément carburigènes, notamment le 
niobium, et le matériau SPS NiFeCr+Cu est riche en cuivre, non catalytique. Du fait de la 
consommation du chrome, ces deux alliages présentent une précipitation d’une phase riche 
en niobium ou en cuivre du fait de la diminution de leur activité suite à la consommation du 
chrome. La présence en forte concentration de ces éléments à la surface favorise d’autant 
plus la formation et le renouvellement d’une couche de chromine protectrice contenant peu 
de défauts. L’oxydation de carbonitrures riches en niobium et en titane entraînerait une 
remise en solution de ces éléments qui favoriseraient localement la formation d’une couche 
continue d’alumine, améliorant d’autant plus la protection à proximité des précipités. 
Les alliages 690 et 693 ne sont pas dégradés par metal dusting mais présentent une 
carburation, particulièrement sévère pour l’alliage 693. La carburation de l’alliage 690 est 
issue de la compétition initiale entre oxydation et carburation, et non d’un défaut de 
protection. Celle de l’alliage 693 est au contraire due à un endommagement de la couche 
d’oxyde protectrice. En effet, ce matériau forme une couche de chromine riche en aluminium, 
et potentiellement une couche d’alumine de transition en deçà de la couche de chromine, 
l’ensemble étant très fin. La transformation de l’alumine de transition, ou la décomposition 
spinodale de la chromine riche en aluminium, entraîne la fissuration de la couche, et donc un 
accès direct de l’atmosphère, entraînant une carburation très importante de ce matériau. La 
concentration importante en éléments oxydables de cet alliage permet de fortement limiter 
l’endommagement, et ainsi obtenir un bon comportement à l’échelle macroscopique. Une 
consommation accrue de chrome et d’aluminium à des défauts majeurs, où ils diffusent pour 
former des oxydes peu stables, comme des spinelles, durant la mise en température et le 
refroidissement, entraîne la dissolution des carbures de chrome, cette dernière étant 
accélérée par une décarburation parallèle. La concentration en aluminium et en chrome et 
leur flux sont alors trop faibles pour former une couche externe protectrice, des précipités 
internes d’alumine se forment et l’alliage est graphitisé au niveau de ces défauts, initiant la 
piqûration. Là aussi la concentration très importante en chrome et en aluminium limite 
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Paramètre de prise en compte de la fraction de surface insensible à la 
corrosion par metal dsuting 
𝐝 Diamètre de piqûre (m) 
𝐅 Rapport profondeur/diamètre de piqûre 
𝐅𝐟 Facteur de forme d’une piqûre 
𝛄 Fréquence de germination (/m²/s) 
𝐅𝐩𝐢𝐪
𝐬  Fraction de surface piquée 
𝐤𝐝 Vitesse de croissance latérale de piqûre (m/s) 
𝐤𝐩𝐫𝐨𝐟 Vitesse de croissance en profondeur de piqûre (m/s) 
𝐍𝐠 Nombre de germes par unité de volume (#/m3) 
𝐍𝐠
𝐬 Nombre de germes par unité de surface (#/m²) 
𝐍𝐩 Densité de piqûres (#/m²) 
𝐍𝟎 Densité de piqûres (lors d’une germination initiale à t0) (#/m²) 
𝐍𝟎
𝐞𝐪
 Densité de piqûres équivalente (#/m²) 
𝐩 Profondeur de piqûre (m) 
𝐏 
Fraction de surface piquée en prenant en compte une fraction de surface 
passive pour la durée de l’analyse 
𝛒𝐚𝐥𝐥𝐨𝐲 Masse volumique de l’alliage (kg/m3) 
𝐑𝐕 Ratio de volume piqûre/cylindre, (IV.15) 
𝐒 Aire de la surface étudiée (m²) 
𝐒𝐠 Aire d’un germe (m²) 
𝐒𝐩 Aire d’une piqûre (m²) 
𝐒𝐩
𝐞𝐪
 Aire d’une piqûre équivalente (m²) 
𝐒𝐩_𝐢 Aire d’une piqûre donnée au temps t (m²) 
𝐭 Temps (s) 
𝐭𝟎 Temps d’incubation (s) 
𝛉 Fraction de surface de phase transformée 
𝐕 Fraction volumique de phase transformée 
𝐕𝐂 Volume corrodé (m
3) 
𝐕𝐂
𝐭𝐨𝐭 Volume corrodé total (m3) 
𝐕𝐞 
Fraction volumique de phase transformée en considérant qu’il n’y a pas 
de recouvrement entre les germes 
𝐕𝐠 Volume d’un germe (m3) 
𝐕𝐩 Volume de la piqûre (m3) 
𝐕𝐩
𝐞𝐪
 Volume d’une piqûre équivalente (m3) 
𝐱 
Profondeur de la couche analysée dans les modèles de Mampel et de 
Johnson-Mehl (m) 
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II Introduction 
Comme il a été montré dans le Chapitre III, les échantillons des alliages HR120, 800HT et SPS 
NiFeCr présentent une forte perte de masse. Ces échantillons sont des matériaux chromino-
formeurs, et devraient donc être dégradés par piqûration aux défauts de la couche d’oxyde 
protectrice. 
L’étude de la piqûration est intéressante dans le sens où celle-ci est responsable de la 
perte de masse des échantillons, mais surtout parce qu’elle constitue une attaque localisée, 
source de concentration de contraintes pouvant conduire à l’initiation de fissures et par 
conséquent à la ruine d’une installation industrielle sous pression. La corrosion par piqûration 
peut-être caractérisée par plusieurs paramètres. Le premier est le temps auquel sont 
observées les premières piqûres en surface de l’échantillon. Il s’agit du temps d’incubation de 
la piqûration. Le deuxième paramètre est la densité de piqûres par unité de surface, qui 
quantifie l’attaque globale de l’échantillon. Il est aussi intéressant de suivre un troisième 
paramètre qui est la cinétique de croissance de chaque piqûre. Finalement, le dernier 
paramètre à prendre en compte est la morphologie des piqûres. En effet, un échantillon 
présentant un nombre élevé de piqûres caractérisées par une croissance latérale rapide, peut 
ne perdre que peu de masse si les piqûres sont peu profondes. 
Ce chapitre se concentre sur la modélisation cinétique de la piqûration de l’alliage 800HT 
sous H.P., les échantillons testés sur le banc d’essai haute pression étant plus fortement 
dégradés, puis sous P.A. Les mécanismes de corrosion par piqûration seront discutés dans le 
chapitre suivant. 
 
III Piqûration de l’alliage 800HT exposé à l’atmosphère de metal dusting 
sous H.P. 
III.1 Caractérisation de la piqûration 
III.1.1 Analyse de surface 
Trois échantillons de 800HT testés dans l’atmosphère de metal dusting sous H.P. sont 
dégradés par piqûration, comme illustré sur la Figure IV.1. Les premières piqûres sont 
observées pour tous les échantillons au deuxième retrait, soit après 1 147 h d’exposition. Le 
nombre de piqûres est plus important sur la face externe (orientée vers le tube du four) que 
sur la face interne (orientée vers l’axe central du porte-échantillon). Les piqûres sont 
circulaires et ne semblent pas réparties aléatoirement sur la surface, certaines zones ne 
contenant aucune piqûre. 




Figure IV.1 : Macrophotographies optiques des faces (a) externe et (b) interne d’un échantillon de 800HT après 
4 966 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. après nettoyage 
Une analyse d’image est effectuée en utilisant le logiciel ImageJ sur chacune des 
macrophotographies prises à chaque retrait, et ce pour les deux faces. De manière à 
représenter au mieux l’influence du matériau sur la piqûration, et non l’effet de la géométrie 
des échantillons sur cette dernière, l’analyse de la piqûration décrite ci-après est effectuée 
sur la surface de l’échantillon située à plus d’un millimètre des bords de celui-ci. 
La densité de piqûres sur la face externe est plus importante que sur la face interne 
quel que soit l’échantillon (Figure IV.2). De plus, quasiment toutes les piqûres observées sur 
les échantillons ont germé dans le même intervalle de temps : la piqûration suit donc une loi 
de germination initiale, caractérisée par une densité de piqûres N0 qui sera ensuite 
indépendante du temps d’exposition. Ce phénomène de germination instantanée a déjà été 
observée par Nishiyama et al. [57] dans une atmosphère 60CO-26H2-11,5CO2-2,5H2O sous 1 
bar à 650°C et par Natesan et Zeng [58] dans une atmosphère 18,4CO-53,4H2-5,7CO2-
22,5H2O sous 14,3 bar à 593°C. 
 
Figure IV.2 : Evolution de la densité de piqûres en fonction du temps d’exposition pour les échantillons de 
800HT exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. et retirés définitivement après 1 987 h (1), 
3 472 h (2) et 4 966 h (3) 
Pour chaque face des trois échantillons, la croissance d’une quinzaine de piqûres est suivie. 
Les piqûres étant circulaires, leur cinétique de croissance est déterminée par un suivi du 
diamètre. 
L’évolution du diamètre en fonction du temps d’exposition, tracée sur la Figure IV.3, 
démontre que la croissance latérale des piqûres suit une loi linéaire. Ceci est cohérent avec 
de précédentes études sur la cinétique de corrosion par metal dusting, qui présentent des lois 
linéaires (voir Chapitre I), la piqûration n’étant que l’occurrence de ce phénomène à une 
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échelle locale. De plus les piqûres suivent une loi de croissance quasiment identique, les 
courbes étant presque parfaitement parallèles. Un plateau correspondant à un diamètre de 
piqûre d’environ 0,1 mm est visible pour l’échantillon retiré définitivement après 3 472 h 
(échantillon 2) et sur la face interne de l’échantillon retiré définitivement après 4 966 h 
(échantillon 3). Ce plateau s’explique par une période transitoire suivant l’initiation de la 
piqûre, le temps que le germe croisse pour atteindre une forme circulaire. La cinétique de 
croissance latérale des piqûres linéaire peut s’exprimer comme : 
d(t, t0) = kd(t − t0) (IV.1) 
avec d le diamètre de la piqûre, t le temps d’exposition, t0 le temps d’incubation de la piqûre 







Figure IV.3 : Evolution du diamètre des piqûres en fonction du temps d’exposition pour les échantillons de 800HT 
exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. et retirés définitivement après 1 987 h (1), 3 472 h (2) et 
4 966 h (3) 
La détermination de la vitesse de croissance latérale de piqûre de l’échantillon 1 est moins 
précise que celle de l’échantillon 2, elle-même moins précise que celle de l’échantillon 3, du 
fait des temps d’exposition plus courts. Toutefois, les valeurs pour ces trois échantillons sont 
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très proches. Ceci démontre que la cinétique de croissance latérale des piqûres ne dépend 
pas de l’échantillon. De plus, l’interpolation de la courbe d’évolution du diamètre permet 
d’estimer facilement le temps d’incubation de chaque piqûre. Par conséquent, l’analyse 
d’images et le tracé de l’évolution du diamètre en fonction du temps permettent de 
déterminer : la densité de piqûres N0, le temps d’incubation t0 et la vitesse de croissance 
latérale de piqûre kd. Les données obtenues pour ces trois paramètres sont regroupées dans 
le Tableau IV.1. 
Tableau IV.1 : Tableau récapitulatif des densités de piqûres, vitesse de croissance et temps d’incubation moyens 
relatifs à la piqûration des faces interne et externe des échantillons de 800HT exposés à l’atmosphère de metal 




Densité de piqûre N0 
après 1147 h (/cm²) 
Vitesse de croissance 






Externe 219,4 0,38 ± 0,03 600 − 50
 + 400 
Interne 22,0 0,39 ± 0,03 600 − 50
 + 400 
2 
Externe 172,5 0,48 ± 0,01 1 200 − 400
 + 200 
Interne 91,6 0,43 ± 0,03 800 − 100
 + 200 
3 
Externe 171,1 0,31 ± 0,01 1 600 − 200
 + 200 
Interne 51,1 0,28 ± 0,01 1 000 − 300
 + 200 
 
L’évolution de la fraction de surface piquée en fonction de la durée d’exposition semble 
suivre une courbe en S pour l’échantillon 3 (Figure IV.4). La même tendance se dessine pour 
les échantillons 1 et 2, mais les durées d’exposition sont trop courtes pour l’affirmer avec 
certitude. 
 
Figure IV.4 : Evolution de la fraction de surface piquée en fonction du temps d’exposition pour les faces interne 
et externe des échantillons de 800HT 1, 2 et 3 exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
Les principales caractéristiques de surface de la piqûration ont pu être déterminées. 
Toutefois, une analyse en coupe est nécessaire pour identifier la morphologie des piqûres afin 
d’évaluer le volume de celles-ci, et donc la cinétique de perte de masse. 
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III.1.2 Analyse en coupe 
L’observation en coupe des échantillons montre que les piqûres isolées ont une forme de 
segment de disque (comme illustré sur la Figure IV.5.a.). Le rapport profondeur/diamètre, 
nommé F et calculé sur l’ensemble des piqûres isolées a, comme valeur 0,19±0,03, 0,20±0,03 
et 0,20±0,06 pour les échantillons 1, 2 et 3, respectivement. La profondeur est donc égale au 







  (IV.2) 
Cette valeur est proche de celle déterminée par Natesan et Zeng [58] sur des alliages 
dégradés par metal dusting après 9 700 h (alliages 602CA, 617, 45TM) à 593°C dans une 
atmosphère 18,4CO-53,4H2-5,7CO-22,5H2O sous 14,3 bar de pression. 
Avec l’ajout du temps d’exposition, les piqûres coalescent. Plus la coalescence est 
importante, plus le fond de la morphologie obtenue s’aplatit, jusqu’à atteindre une forme 





Figure IV.5 : Micrographies optiques en coupe des échantillons de 800HT (a) 1 après 1 987 h dans l’atmosphère 
de metal dusting sous H.P. et (b) 3 après 4 941 h dans l’atmosphère de metal dusting sous H.P. présentant une 
forte coalescence des piqûres 
Les paramètres surfaciques et volumiques de la piqûration maintenant connus, il est possible 
de les relier à la perte de masse. Pour ce faire, un modèle de germination-croissance sera 
utilisé pour modéliser la piqûration à la surface du matériau. Puis celui-ci sera étendu au 
volume afin de tenter de relier la cinétique de croissance des piqûres à la perte de masse 
observée.  
III.2 Modélisation de la piqûration 
III.2.1 Surface 
III.2.1.1 Théorie 
Le premier modèle statistique utilisé pour représenter la probabilité d’occurrence d’un 
événement dans un espace défini est le modèle de Poisson [207]. Le modèle statistique le 
plus communément employé pour décrire le processus de germination et de croissance lors 
d’une transformation de phase est le modèle phénoménologique de Johnson-Mehl-Avrami-
Kolmogorov (JMAK) [208-213]. Ce modèle est utilisé depuis plus de 70 ans du fait de son 
efficacité et de sa relative simplicité, comme en atteste sa formule :  
V(t) = 1 − e−Ve(t) (IV.3) 
100µm
300µm
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avec 𝑉 la fraction volumique de phase transformée, 𝑡 le temps et 𝑉e la fraction volumique de 
phase transformée en considérant qu’il n’y a pas de recouvrement entre les germes. 
 Si le phénomène étudié n’est observé qu’à partir d’un temps 𝑡0 supérieur à 0, cela 
peut être pris en compte dans la formule (IV.3) en injectant simplement (𝑡 − 𝑡0) à la place de 
𝑡. La puissance du modèle de JMAK tient dans le fait que celui-ci ne dépend que du nombre 
de germes par unité de volume, 𝑁g, et du volume du germe, 𝑉𝑔. La loi s’écrit alors : 
V(t, t0) = 1 − e
−Ng(t,t0)Vg(t,t0) (IV.4) 
La principale limitation de ce modèle réside dans les deux hypothèses sur lequel celui-ci est 
basé : la germination et la croissance sont supposées isotropes. Cela implique que ce modèle 
ne peut pas s’appliquer lorsque la germination prend place exclusivement à la surface d’un 
matériau. Ce problème a été résolu séparément par Johnson et Mehl [209] et par Mampel 
[212] en considérant une germination en surface suivie d’une croissance isotrope ou quasi-
isotrope. Le volume de matériau étudié peut ainsi être coupé en couches d’épaisseur 𝑑𝑥 
(Figure IV.6), la fraction de surface de phase transformée à la profondeur 𝑥, 𝜃, s’exprime 
alors : 
θ(x, t, t0) = 1 − e
−Ng
s(x,t,t0)Sg(x,t,t0)  (IV.5) 
avec 𝑁g
s et 𝑆g le nombre de germes par unité de surface et la surface d’un germe, 
respectivement. Il est possible d’en déduire le volume représenté par les piqûres en sommant 
les tranches.  
 
Figure IV.6 : Schéma en coupe représentant le modèle de Mampel, d’après [214]. Sur la Figure sont décrites les 
situations où plusieurs germinations ont lieu pour des temps d’incubation différents. t représente la durée 
d’exposition, ki la constante de croissance (isotrope) des germes (hémisphériques), τ0, τ1 et τ2 les temps 
d’incubation des germes G0, G1 et G2, x le rayon du germe le plus jeune (G2) et e0 la demi-épaisseur de la 
plaque étudiée. 
Les sommes effectuées dans ce modèle ne menant pas à une expression mathématique mais 
seulement à une solution numérique, et les piqûres ayant une croissance anisotrope dans 
cette étude (F=0,2), ce modèle ne sera pas utilisé. Un modèle plus simple qui permet de faire 
des approximations et pouvant s’appliquer à la corrosion par metal dusting sera utilisé : celui 
d’Evans. 
En 1945, Evans [215] a démontré mathématiquement que la fraction de surface 
recouverte par un film, représentée comme la croissance de disques ayant germé 
aléatoirement sur la surface, répond à un cas particulier du modèle cinétique de JMAK : 
θ(t, t0) = 1 − e
−Ng
s(t,t0)Sg(t,t0) (IV.6) 
La loi cinétique d’Evans correspond en effet au modèle de Johnson et Mehl [209] et de  
Mampel [212] uniquement à la surface de l’alliage (c’est-à-dire pour 𝑥 = 0), ce n’est pas un 
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qu’un point P ne se retrouve pas à l’intérieur d’un germe au temps t c’est-à-dire la probabilité 
qu’un germe G ne se forme pas à l’intérieur d’un disque P’ (Figure IV.7). Il a déjà démontré 
son efficacité pour la modélisation de la cinétique d’oxydation par « breakaway » d’alliages 
modèles FeNiCr [216]. 
 
Figure IV.7 : Représentation de la probabilité de non-recouvrement du point P, d’après [214] 
III.2.1.2 Application du modèle à la piqûration par metal dusting 
Comme il a été précisé précédemment, nous avons observé que la germination des piqûres 
peut être considérée comme instantanée une fois le temps d’incubation atteint. Une fois le 
temps d’incubation passé le nombre de piqûres reste quasiment constant. La densité de 
piqûres, Np, peut donc s’exprimer comme : 
Np(t, t0) = {
0 pour t < t0
N0 pour t ≥ t0
 (IV.7) 
avec 𝑁0 la densité de piqûres germant une fois le temps d’incubation 𝑡0 atteint. 
 Comme expliqué précédemment la croissance latérale des piqûres se fait à vitesse 
constante, et l’évolution du diamètre est donc caractérisée par une vitesse de croissance 
latérale de piqûre 𝑘d. La surface d’une piqûre, 𝑆p, peut donc s’exprimer : 





  (IV.8) 
Les équations (IV.7) et (IV.8) peuvent être injectées dans l’équation (IV.6) pour 𝑡 > 𝑡0, qui 
représente alors la fraction de surface piquée 𝐹piq
s  : 
𝐹piq






  (IV.9) 
L’application de ce modèle à la piqûration par metal dusting ne peut être réalisée qu’en 
effectuant plusieurs hypothèses, qui doivent être discutées en fonction des données 
expérimentales. Premièrement, pour obtenir la formule ci-dessus il est considéré que toutes 
les piqûres germent à la surface au temps 𝑡0. Ceci est en accord avec nos observations (Figure 
IV.2). La seconde hypothèse réside dans le fait que les piqûres doivent être circulaires, ce qui 
est bien le cas dans notre étude (Figure IV.1), et que la croissance latérale des piqûres suit une 
loi cinétique linéaire. Ceci aussi est confirmé par nos observations (Figure IV.3 et Tableau 
IV.1). La dernière hypothèse sur laquelle est basé ce modèle est la distribution aléatoire des 
germes sur la surface étudiée. Comme il est bien visible sur la Figure IV.1, ceci n’est pas le cas 
dans notre étude. Certaines parties de la surface ne sont pas attaquées, tandis que les bords 
des échantillons semblent plus sensibles à la corrosion. Ce dernier point peut donc être une 
source d’erreur dans notre modèle. Toutefois, comme il a été précisé auparavant, l’étude de 
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piqûration du matériau, et non de l’échantillon. Ceci devrait limiter l’erreur due à l’attaque 
préférentielle des bords. 
Le modèle représenté par l’équation (IV.9) a alors été appliqué aux trois échantillons 
de 800HT en utilisant les données regroupées dans le Tableau IV.1. Les résultats de cette 
modélisation sont visibles sur la Figure IV.8. Tandis que le modèle représente bien la fraction 
de surface piquée expérimentale de l’échantillon 2, la fraction de surface piquée modélisée 
pour l’échantillon 1 et, de manière bien plus évidente, pour l’échantillon 3, évolue plus 







Figure IV.8 : Fractions de surface piquée expérimentale (symboles) et simulée (courbes) des échantillons de 
800HT (a et b) 1, (c et d) 2 et (e et f) 3 exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. pour les faces externe 
(losanges verts) et interne (carrés oranges) 
Pour mieux représenter les données expérimentales, un nouveau paramètre, B, est injecté 
dans l’équation (IV.9) : 
P(t, t0) = B. Fpiq








)   (IV.10) 
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Ce paramètre prend en compte la possibilité qu’une partie de la surface ne soit pas sensible à 
la corrosion par metal dusting durant la durée de l’expérience, comme il est observé dans 
cette étude (Figure IV.1). Il peut être considéré comme une variable d’ajustement choisie 
pour obtenir la meilleure représentation des données pour les deux faces des échantillons 1 
et 3. Ce paramètre a un sens physique, puisqu’il s’agit de la fraction de surface maximale 
attaquée par metal dusting. Il pourrait être directement observé si les expériences étaient 
suffisamment longues.  
L’ajustement de ce paramètre permet de mettre en évidence que 85 % de la surface 
est sensible à la corrosion par metal dusting pour les deux échantillons (Figure IV.9). La très 
bonne correspondance entre les données expérimentales et le modèle d’Evans indique que 
l’hypothèse des germes répartis aléatoirement est vérifiée lorsqu’appliquée à la surface 
réactive, c’est-à-dire 85-100% de la surface étudiée selon l’échantillon. Cela démontre bien 





Figure IV.9 : Fractions de surface piquée expérimentale (symboles) et simulée (courbes) des échantillons de 
800HT (a et b) 1 et (c et d) 3 exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. pour les faces externe 
(losanges verts) et interne (carrés oranges) en considérant une fraction de surface piquée maximale de 85% 
Pour résumer, il a été démontré qu’une modélisation simple de la piqûration en surface est 
possible en ne connaissant que quelques paramètres aisément mesurables, que sont la 
densité de piqûres N0, et la vitesse de croissance latérale de piqûre kd. La variable 
d’ajustement B permet de prendre en compte la possibilité que toute la surface étudiée ne 
soit pas réactive. Le temps d’incubation t0 est également une variable d’ajustement 
permettant de décaler l’application du modèle même si la piqûration ne débute pas 
immédiatement. 
Pour pouvoir relier la piqûration à la dégradation des échantillons (pertes de masse 
expérimentales), il est nécessaire d’étendre le modèle actuel au volume des piqûres. de plus, 
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les matériaux structuraux corrodés par metal dusting devant résister à de fortes contraintes 
mécaniques en service, Il est très intéressant de relier la fraction de surface corrodée à une 
profondeur d’attaque p’dans le cas d’un tuyau sous pression). 
III.2.2 Croissance des piqûres en volume 
L’évaluation de la perte de masse d’un matériau peut être modélisée en considérant 
différentes hypothèses. Comme il a été vu dans la Partie III.1.2, la profondeur d’une piqûre 
est proportionnelle à son diamètre, Ce rapport de proportionnalité est identique pour les 
trois échantillons, et par conséquent constant au cours du temps. En combinant les équations 
(IV.1) et (IV.2) , la profondeur de piqûre en fonction du temps d’exposition s’exprime : 
p(t, t0) = F. d(t, t0) = F. kd(t − t0) (IV.11) 
Pour déterminer le volume d’une piqûre, il est nécessaire de connaître la relation entre sa 
surface et son volume. Les piqûres observées en surface sont circulaires tandis qu’en coupe 
celles-ci forment des segments de disque. La représentation en volume des piqûres peut donc 












]   (IV.12) 
Le rapport volume/surface d’une piqûre peut être calculé avec les équations (IV.12) et (IV.8) : 
Vp(t,t0)
Sp(t,t0)











]   (IV.13) 




= Ff. kd(t − t0)   (IV.14) 
avec Ff le facteur de forme de la piqûre. Ce paramètre dépend du rapport 
profondeur/diamètre de la piqûre, F, et du rapport entre le volume d’une piqûre et celui d’un 
cylindre RV, (c’est-à-dire le volume maximal d’une piqûre) : 
Ff = F. RV   (IV.15) 
Pour une morphologie en cylindre RV est égal à 1 et par conséquent Ff vaut F. Pour une 











F2   (IV.16) 
III.2.3 Modèles volumiques de la piqûration 
Différents modèles peuvent être utilisés pour calculer le volume total des piqûres, selon leur 
morphologie. Différents modèles géométriques, résumés sur la Figure IV.10, sont considérés 
afin d’identifier celui qui représente au mieux les données expérimentales. 




Figure IV.10 : Résumé des différents modèles cinétiques pour la piqûration de surface et leur extension au volume 
III.2.3.1 Modèle I : Croissance de N0 piqûres par unité de surface ayant une forme 
de calotte sphérique 
Comme il a été vu, les piqûres isolées ont une forme de calotte sphérique (Figure IV.5) et la 
piqûration est caractérisée par la germination initiale de N0 piqûres par unité de surface au 
temps t0. La manière la plus simple de modéliser la perte de masse consiste à considérer la 
croissance isolée de ces piqûres, en négligeant la coalescence (Modèle I sur la Figure IV.10). La 
fraction de surface piquée, 𝜃, s’exprime alors comme la somme de la surface de chaque 
piqûre, 𝑆p_i : 




i=1    (IV.17) 
avec 𝑆 la surface étudiée. 𝑆p_i étant donnée par l’équation (IV.8), il en découle : 





   (IV.18) 
Connaissant la vitesse de croissance latérale des piqûres 𝑘d, le temps d’incubation 𝑡0 et la 
morphologie des piqûres (équation (IV.15)), le volume corrodé par unité de surface, Vc/S, 
peut s’exprimer : 
VC
S




3   (IV.19) 
Pour obtenir le volume corrodé total par unité de surface, 𝑉C
tot/𝑠, il faut prendre en compte 



















int))   (IV.20) 
avec 𝑡0
ext et 𝑡0
int les temps d’incubation de la piqûration sur les face externe et interne, 
respectivement. En injectant l’équation (IV.19) dans l’équation (IV.20), le volume corrodé 
total, VC
tot/S, s’exprime : 

































]  (IV.21) 












int)  (IV.22) 
avec ρall la densité de l’alliage corrodé. En combinant les équations (IV.21) et (IV.22), la perte 


















]  (IV.23) 
En comparant les pertes de masse modélisées et expérimentales, Figure IV.11, il est bien 
visible que les cinétiques de perte de masse calculées représentent bien les données 
expérimentales aux premiers instants de la dégradation mais divergent de l’expérience pour 
des durées plus importantes. Ce résultat est attendu puisque le Modèle I ne prend pas en 
compte la coalescence des piqûres tandis que celle-ci devient de plus en plus importante avec 
le temps (Figure IV.1). 








Figure IV.11 : Variation de masse expérimentale (symboles) et perte de masse simulée avec le Modèle I 
(courbe) pour les échantillons de 800HT (a) 1, (b) 2 et (c) 3 exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
III.2.3.2 Modèle II : Coalescence en surface de piqûres ayant une forme de calotte 
sphérique 
La prise en compte dans les trois dimensions de la coalescence des piqûres complexifie les 
expressions mathématiques. Pour tout de même prendre en compte la coalescence de 
surface sans nécessiter de calculs complexes, le Modèle II est proposé (voir Figure IV.10). 
Dans ce modèle les piqûres sont considérées en volume comme des calottes sphériques 
isolées, sans coalescences, mais pour une fraction de surface qui elle prend en compte la 
coalescence. Pour ce faire, la fraction de surface piquée prenant en compte la coalescence, P, 
est rapportée à une densité de piqûres équivalente par unité de surface 𝑁0
eq
. Cette densité de 
piqûres équivalente doit correspondre à la même fraction de surface piquée et la même 
profondeur de piqûre qu’un modèle qui prendrait en compte la coalescence en volume. 𝑁0
eq
 
est donc plus petit que 𝑁0 (c’est-à-dire quand la coalescence n’est pas prise en compte). 
Toutefois, comme le Modèle II néglige la coalescence en volume, le volume des piqûres est 
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sous-estimé par la modélisation. La surface d’une piqûre équivalente, 𝑆p
eq
, est aisément 
calculée via : 
Sp




  (IV.24) 
Connaissant la morphologie des piqûres et leur profondeur, le volume équivalent moyen 
d’une piqûre, 𝑉p
eq
, peut être exprimé comme : 
Vp
eq(P, t, t0) = Sp




Ff. kd(t − t0)  (IV.25) 
Le volume corrodé total équivalent par unité de surface, 𝑉C
eq_tot
/𝑆, est la somme de tous ces 
volumes divisée par la surface analysée : 




(t, t0) = N0
eq(P, t, t0)VC
eq(P, t, t0) 





Ff. kd(t − t0) = P(t, t0)Ff. kd(t − t0)  
(IV.26) 
En injectant l’équation (IV.26) dans l’équation (IV.22), il est possible d’exprimer la perte de 


















ext. (t − t0
ext) + Pint(t, t0
int). kd
int. (t − t0
int) ]  
(IV.27) 
La Figure IV.12 montre que la perte de masse calculée avec le Modèle II augmente moins 
rapidement qu’avec le Modèle I (Figure IV.11). Cela est attendu puisque le Modèle II prend en 
compte la coalescence de surface. Bien que la coalescence en volume ait été négligée, le 
Modèle II représente les données expérimentales avec une bonne précision. Ceci montre que 
l’effet de la coalescence en volume sur la perte de masse est négligeable pour les fractions de 
surface piquée obtenue pour ces échantillons. 






   
e) f) 
Figure IV.12 : Variation de masse expérimentale (symboles) et perte de masse simulée avec le Modèle II 
(courbe) pour les échantillons de 800HT (a et b) 1, (c et d) 2 et (e et f) 3 exposés à l’atmosphère de metal 
dusting sous H.P. 
III.2.3.3 Modèle III : Coalescence en surface des piqûres ayant une forme de 
cylindre droit 
Comme il peut être observé sur la micrographie en coupe de l’échantillon 1 (Figure IV.5.b.), la 
morphologie des piqûres coalescées s’éloigne de la calotte sphérique. En effet, lorsque les 
piqûres coalescent, le fond de celles-ci s’aplatit. La forme résultante peut être approximée par 
celle d’un cylindre. La morphologie en cylindre* ne dépend pas de la forme de la piqûre en 
surface et est caractérisée par un ratio volumique RV de 1 et donc par un facteur de forme Ff 
égal à F (Modèle III sur la Figure IV.10). Pour une surface entièrement attaquée, la géométrie 
des piqûres se confond avec celle d’un cylindre droit. En considérant que cette morphologie 
est présente dès la germination, il est possible d’exprimer le volume corrodé total par unité 
de surface en utilisant la fraction de surface obtenue via l’équation (IV.10) : 
                                                 
* Un cylindre n’a pas forcément un cercle comme courbe directrice 












ext) + Pint(t, t0
int). kd
int(t − t0
int) ]  (IV.28) 
La perte de masse de l’échantillon peut ainsi être obtenue en injectant l’équation (IV.28) dans 
























Ce modèle prenant en compte une coalescence en volume complète et immédiate, la perte 
de masse modélisée est bien plus rapide que la variation de masse expérimentale en début 
d’expérience (Figure IV.13). 
III.2.3.4 Modèle IV : Modèle conservatif pour des piqûres ayant une forme de 
cylindre droit 
Pour le dimensionnement de structures, il peut être intéressant d’anticiper le pire scénario, 
c’est-à-dire lorsque le matériau ne peut plus maintenir une couche d’oxyde protectrice après 
le temps d’incubation. L’alliage est alors dégradé par une corrosion généralisée (Modèle IV 
sur la Figure IV.10). Ce scénario peut être modélisé en exprimant la fraction de surface piquée 
comme une fonction échelon pour chacune des deux faces : 
Pext(t, t0
ext) = {
0 pour t < t0
ext
1 pour t > t0
ext   et   P
int(t, t0
int) = {
0 pour t < t0
int
1 pour t > t0
int (IV.30) 
La variation de masse résultante peut alors être exprimée en injectant l’équation (IV.30) dans 

































int) < t < max(t0
ext, to








ext) + Pint(t, t0
int). kd
int(t − t0
int)]                  
pour  t > max (t0
ext, to
int)                                                                                         
 (IV.31) 
Comme il est visible sur la Figure IV.13, la perte de masse calculée avec le Modèle IV évolue 
beaucoup plus rapidement que les données expérimentales pour des temps d’exposition 
courts. Toutefois, la variation de masse expérimentale devrait rejoindre la courbe modélisée 
lorsque la surface sera entièrement attaquée. Aucune donnée expérimentale n’étant 
disponible pour de si longues durées ce qui ne permet pas de le vérifier. Cependant, le 
Modèle III rejoint le modèle IV pour de longs temps d’exposition. La jonction entre les deux 
modèles (point J sur la Figure IV.13) représente donc la durée nécessaire pour obtenir une 
fraction de surface piquée de 100%. Ceci valide l’intérêt de ce dernier modèle, très simple, 
pour les extrapolations à des temps très longs et pour la prévision de durée de vie. 








Figure IV.13 : Variation de masse expérimentale (symboles) et perte de masse simulée avec le Modèle III 
(courbe pleine) et le modèle IV (courbe pointillée) pour les échantillons de 800HT (a et b) 1, (c et d) 2 et (e 
et f) 3 exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
III.2.3.5 Modèle complet : prise en compte de l’évolution de la coalescence en 
surface et en volume 
Bien que l’utilisation d’un modèle complet prenant en compte l’évolution de la coalescence 
n’ait pas été développé ici du fait du manque de données, les temps d’exposition n’ayant pas 
été suffisants, il est important de préciser que le développement d’un modèle complet est 
idéal. Il peut toutefois être remarqué que les Modèles II et III préfigurent ce modèle complet. 
En effet, le Modèle II représente les données expérimentales lorsque la coalescence en 
volume est négligeable, tandis que le Modèle III représente la borne inverse, lorsque toutes 
les piqûres coalescent (Figure IV.14). Le modèle complet ne représenterait donc que 
l’évolution du Modèle II au Modèle III, c’est-à-dire toute l’évolution du facteur de forme 𝐹f de 






F2]) à celle définissant le cylindre (Ff = F). 
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Figure IV.14 : Représentation du modèle complet (courbe pointillée verte) permettant de simuler l’évolution de 
la piqûration, depuis des piqûres non coalescées (Modèle II, courbe continue bleue) à des piqûres entièrement 
coalescées (Modèle III, courbe continue rouge). 𝐹𝑓 est le facteur de forme des piqûres du modèle complet et 
𝐹𝑓
𝐼𝐼et 𝐹𝑓
𝐼𝐼𝐼les facteurs de forme des modèles II et III 
III.2.3.6 Intérêt industriel 
L’intérêt d’une telle étude pour l’industrie réside en la détermination de la profondeur via 
une analyse de surface, c'est-à-dire le suivi de la dégradation par une caractérisation non-
destructive. Il est alors possible, par cette simple étude de la surface, d’estimer globalement 
l’épaisseur résiduelle ou bien au niveau de la piqûre la plus avancée (Figure IV.15). 
Pour ce faire, il faut déterminer les paramètres cinétiques (B, kd, t0, N0) à partir des données 
expérimentales pour des durées relativement courtes, en utilisant le Modèle II puisqu’il 
simule le mieux les temps courts. Ces données peuvent ensuite être utilisées dans le Modèle 
III ou le Modèle IV qui prédisent le mieux les temps longs, pour vérifier la précision et la 
stabilité des paramètres, et donc l’épaisseur résiduelle. 
 
Figure IV.15 : Modèle d’abaque d’estimation de la durée de vie résiduelle par étude de la fraction de surface 
piquée 
III.3 Conclusions sur la modélisation de l’essai sous H.P. 
La dégradation par piqûration des échantillons sous H.P. a pu être reliée à plusieurs 












































































t0 : temps d’exposition
Pmax : Fraction de surface piquée
maximale (≤1)
t : durée d’exposition lors de la
dernière analyse
e0 : épaisseur initiale
ecr : épaisseur critique
trés : durée de vie résiduelle
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temps d’incubation t0 et le facteur de forme de la piqûre Ff. L’utilisation de ces paramètres a 
permis de mettre en place un modèle de germination-croissance prenant en compte la 
coalescence des piqûres en surface. Il a aussi été démontré que la coalescence en volume 
était négligeable pour les durées d'exposition de l’étude. La modélisation en volume a permis 
de modéliser les pertes de masse expérimentales dans le but d’anticiper l’évolution de la 
dégradation d’un matériau. Ce travail a par ailleurs démontré que la coalescence en volume 
des piqûres était négligeable dans cette étude, et ce même pour des fractions de surface 
piqué importantes. Un modèle complet, représentant la piqûration autant en surface qu’en 
volume est cependant nécessaire pour des durées d’exposition supérieures. Ce travail 
d’analyse de la piqûration a un intérêt scientifique, la piqûration étant le mode principal de 
dégradation des alliages étudiés. Mais cette analyse a aussi un intérêt industriel en 
permettant d’estimer le comportement la durée de vie résiduelle d’un matériau en service 
selon une méthode non destructive, réduisant ainsi les coûts de maintenance ainsi que la 
fréquence des incidents. 
L’étude de la piqûration de l’alliage 800HT dans les conditions sous H.P. a parfaitement 
représenté les données expérimentales obtenues. Il est intéressant d’effectuer la même 
étude pour cet alliage lorsqu’il est exposé à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. 
 
IV Piqûration de l’alliage 800HT exposé à l’atmosphère de metal dusting 
sous P.A. 
IV.1 Données expérimentales 
L’alliage 800HT étudié dans l’atmosphère de metal dusting sous P.A. est testé selon les sens 
de prélèvement transverse et longitudinal dans le barreau. Deux échantillons de chaque 
direction sont introduits dans le banc d’essai. Ceux-ci sont également dégradés par 
piqûration, quel que soit le sens de prélèvement. Le nombre de piqûres est plus important sur 
la face interne (faisant face à l’axe central du porte-échantillon) que sur la face externe 
(faisant face au tube du four). Les piqûres sont aussi circulaires, et ne semblent pas non plus 
être réparties aléatoirement sur la surface, certaines zones ne contenant aucune piqûre 
(Figure IV.16). Les piqûres visibles sur l’échantillon prélevé dans le sens transverse ont de plus 
grands diamètres que celles qui apparaissent sur l’échantillon prélevé dans le sens 
longitudinal. Cela est dû au fait que les piqûres ont germé plus tôt pour le sens transverse 
(Figure IV.17). En effet, les piqûres détectées sur les matériaux prélevés dans le sens 
transverse ont germé après 1 500 h à 2 500 h d’exposition, contre 1 700 h à 3 000 h pour les 
échantillons prélevés dans le sens longitudinal. 
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Figure IV.16 : Macrophotographies optiques des faces externe et interne des échantillons de 800HT (a et b) 
transverse 1 et (c et d) longitudinal 2 après 4 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. après 
nettoyage 
Bien que circulaires, la morphologie des piqûres est très différente de celle observée sur les 
échantillons exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P (Figure IV.1).En effet, celles-ci 
sont composées de multiples anneaux de corrosion. L’analyse topographique réalisée sur 
l’échantillon de 800HT transverse 1 (Figure IV.18) montre que certains anneaux de corrosion 
sont situés au-dessus de la surface initiale, tandis que d’autres anneaux croissent en 
profondeur. Les parties les plus profondes de la piqûre présentée sur la Figure IV.18 sont 
situées à 70 µm en deçà de la surface initiale. 
2mm 2mm
2mm 2mm




Figure IV.17 : Evolution de la densité de piqûres en fonction du temps d’exposition pour les faces externes 
(courbes vertes) et internes (courbes oranges) des échantillons de 800HT prélevés dans les sens transverse 
(symboles pleins) et longitudinal (symboles vides) exposés à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. 
La densité de piqûres est souvent plus importante sur la face interne. De plus, 
contrairement aux résultats obtenus sous H.P., les piqûres ne germent pas toutes 
simultanément (Figure IV.17). Il s’agit donc ici non pas d’un processus de germination initiale 
comme pour les échantillons exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P., mais d’un 
processus de germination continue qui pourrait être représenté par une cinétique linéaire : 
Np(t, t0) = γ. (t − t0) (IV.32) 
avec γ la fréquence de germination.  
Cette germination continue, qui pourrait se ramener à une activation progressive des défauts 
de la couche d’oxyde, est plutôt à rapprocher à l’évolution de la proportion de graphite dans 
l’oxyde. En effet, sur la Figure III.12 une augmentation de la quantité de graphite avec la 
durée d’exposition est visible. Cette proportion plus importante peut signifier une 
augmentation de la concentration de défauts dans la couche d’oxyde, l’inclusion de carbone 
pouvant être un défaut de protection à l’origine de la dégradation par metal dusting selon 
Röhnert et al. [52]. Il faut cependant remarquer, au regard de la densité de piqûres sur les 
faces internes des échantillons de 800HT transverse 1 et longitudinal 1, que la piqûration de 












































Figure IV.18 : Images topographiques d’une piqûre sur la face interne de l’échantillon de 800HT transverse 1 
après 4 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. 
La croissance des piqûres a une fois de plus été suivie au cours du temps d’exposition pour 
chaque face des échantillons. La croissance latérale des piqûres formées dans l’atmosphère 
de metal dusting sous P.A. suit une loi linéaire, comme pour le test sous H.P., et obéit donc à 
la loi définie par l’équation (IV.1) (Figure IV.19). Les vitesses de croissance latérale de piqûre kd 
et les temps d’incubation t0 peuvent alors être déterminés. Toutefois, les échantillons 
prélevés dans le sens longitudinal étant moins attaqués, les valeurs obtenues peuvent 
conduire à d’une erreur importante, le nombre de piqûres étant plus réduit. De ce fait, la 
modélisation de la piqûration ne sera effectuée que pour le sens de prélèvement transverse. 
Comme pour les résultats obtenus lors du test sous H.P., un palier est présent sur l’évolution 
du diamètre en fonction du temps. Il ne sera pas pris en compte dans les mesures, comme 
lors du traitement des données sous H.P. Il faut également noter, sur la face externe de 
l’échantillon de 800HT transverse 2, que les premières piqûres ont arrêté de croître (Figure 

































Figure IV.19 : Evolution du diamètre des piqûres en fonction du temps d’exposition pour les échantillons de 
800HT transverse (a et b) 1 et (c et d) 2 et longitudinal (e et f) 1 et (g et h) 2 exposés à l’atmosphère de metal 
dusting sous P.A. 
Les différents paramètres cinétiques obtenus pour les échantillons prélevés dans le sens 
transverse sont regroupés dans le Tableau IV.2. Tandis que pour les échantillons exposés à 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. les paramètres de piqûration avaient des valeurs 
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présentent une variation plus importante, ce qui augmente l’incertitude sur les valeurs 
moyennes. 
Tableau IV.2 : Tableau récapitulatif des densités de piqûres, vitesse de croissance et temps d’incubation de la 
piqûration pour les faces interne et externe pour les échantillons de 800HT trans 1 et 2 exposés à l’atmosphère 
de metal dusting sous P.A. 
Echantillon 
de 800HT 
Face Loi de germination  
Vitesse de croissance 







Germination continue : 
γ=0,0081 (/cm²/h) 
0,82 ± 0,02 1300 ± 100 
Interne 
Germination continue 
pour t>1 400 h : 
γ1 = 0,006 (/cm²/h) 
+ 
Germination initiale 
pour t>2 500 h : 
N0_2 = 80,77 (/cm²) 
+ 
Germination continue 
pour t>3 000 h : 
γ3 = 0,008 (/cm²/h) 
1,05 ± 0,04 1400 ± 50 
trans 2 
Externe 
Germination continue : 
γ=0,004 (/cm²/h) 
0,58 ± 0,03 1 600 − 100
 + 200 
Interne 
Germination continue : 
γ=0,008 (/cm²/h) 
0,34 ± 0,06 2 300 − 700
 + 300 
 
IV.1.1 Modélisation de la piqûration 
IV.1.1.1 Surface 
Dans le cas d’une germination continue, l’évolution de la fraction de surface piquée P 
(équation (IV.10)) s’exprime :  








)   (IV.33) 
La face interne de l’échantillon transverse 1 présentant une germination suivant trois lois, 
l’expression de l’évolution de la fraction de surface piquée résulte de leur combinaison, 
chacune ayant son propre temps d’incubation. Au terme mathématique d’une première 
germination continue initiée à t0_1 = 1 400 h se rajoute donc le terme de germination initiale 
à partir det0_2 = 2 500 h puis un second terme de germination continue à partie de t0_3 =
3 000 h: 
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P(t, t0) = B(1 − e
−πG) (IV.34) 







   pour   t0_1 < t < t0_2 












  pour   t0_2 < t < t0_3 



















  pour   t0_3 < t 
L’application à la surface du modèle de piqûration permet bien de représenter les données 
expérimentales pour les deux échantillons de 800HT transverse exposés à l’atmosphère de 
metal dusting sous P.A. (Figure IV.20). La différence est assez marquée entre la fraction de 
surface piquée maximale (définie par le paramètre B) des deux faces de l’échantillon 1 de 
800HT transverse, 35% de la face externe étant sensible au metal dusting pour les durées 
d’exposition mises en jeu contre 70% pour la face interne. A l’inverse, le comportement de 
l’échantillon 2 de 800HT transverse montre un comportement plus homogène, avec 50% de 
la face externe sensible au metal dusting contre 60% pour la face interne, ce qui démontre 





Figure IV.20 : Fractions de surface piquée expérimentale (symbole) et simulée (courbes) pour les faces externe et 
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Le modèle de germination-croissance représentant bien la piqûration en surface même lors 
de processus de germination plus complexes, il ne reste plus qu’à étendre ce modèle au 
volume pour représenter la perte de masse. 
IV.1.1.2 Volume 
Les piqûres n’ont pas une morphologie avec un volume bien défini, la corrosion en 
profondeur étant localisée à quelques anneaux de corrosion (Figure IV.18). Le Modèle III 
considérant une morphologie cylindrique de piqûre est utilisé dans un souci de simplification, 
malgré un volume fortement surestimé (voir Figure IV.13 pour les échantillons exposés à 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P.). 
 La profondeur maximale des piqûres est connue à 4 000 h (Figure IV.18), de même que 
le temps d’incubation. En faisant l’hypothèse que la piqûre croît en profondeur dès la 
germination, la profondeur peut s’exprimer sous la forme : 
p(t, t0) = kprof(t − t0)  (IV.35) 
Ainsi, le volume corrodé total par unité de surface, considérant les piqûres comme 









ext . (t − t0
ext) + Pint(t, t0
int)kprof
int . (t − t0
int) ]  (IV.36) 











ext (t − t0
ext) + Pint(t, t0
int)kprof
int (t − t0
int)]  (IV.37) 
Malgré une surestimation du volume des piqûres, et donc de la perte de masse du fait de 
l’hypothèse de la forme en cylindre des piqûres, la perte de masse calculée est beaucoup plus 
faible que la variation de masse expérimentale (Figure IV.21). Cet écart très marqué s’explique 
par la zone d’analyse utilisée pour obtenir les données de piqûration. En effet, comme il a été 
dit précédemment, la surface située à moins d’un millimètre du bord n’est pas prise en 
compte. Or, il est évident que les échantillons sont majoritairement attaqués sur les bords 
(Figure IV.16). Il serait donc très intéressant de comparer les valeurs de perte de masse 
calculées à partir des modèles à des données expérimentales déterminées pour des 
échantillons ayant un rapport surface/volume très important, comme des tubes. 
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a) b) 
Figure IV.21 : Variation de masse expérimentale (symboles) et perte de masse modélisée avec le Modèle III 
(courbe pleine) des échantillons de 800HT transverse (a) 1 et (b) 2 exposés à l’atmosphère de metal dsuting sous 
P.A. 
IV.2 Conclusions sur la modélisation de l’essai sous P.A. 
Tandis que la modélisation de la piqûration s’attache à simuler l’attaque du matériau, le suivi 
de la variation de masse des échantillons est tributaire de la géométrie des échantillons. Ceci 
est particulièrement bien mis en évidence pour l’essai sous P.A., les échantillons étant 
majoritairement attaqués sur les bords. 
Les échantillons exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. sont apparu moins 
sensibles à une attaque préférentielle des bords. Ceci peut s’expliquer par une atmosphère 
plus agressive donnant lieu à une attaque répartie de manière relativement uniforme sous 
H.P. Les bords sont des zones d’appauvrissement accéléré en chrome du fait du rapport 
surface/volume plus important. Ce sont également des zones qui subissent des sollicitations 
mécaniques plus importantes lors de la croissance de la couche d’oxyde et lors du cyclage 
thermique. Ceci y favorise l’initiation de la dégradation. Cette agressivité moindre de 
l’atmosphère de metal dusting sous P.A. se retrouve également au niveau des temps 
d’incubation qui sont beaucoup plus importants que sous H.P. Cependant, les vitesses de 
croissance latérale de piqûre sont plus importantes sous P.A. Une étude approfondie est donc 
nécessaire. Elle sera présentée au chapitre suivant. 
 La variation de masse peut être utilisée pour classer des matériaux selon leur 
résistance au metal dusting, que ceux-ci subissent une corrosion généralisée ou non. 
Toutefois, dans le cas d’alliages capables de former une couche d’oxyde protectrice, c'est-à-
dire qui sont dégradés par piqûration, la détermination des paramètres de la piqûration 
permettra une analyse plus juste de la résistance au metal dusting des matériaux testés. 
 
V Conclusions de ce chapitre 
Dans ce chapitre, la cinétique de dégradation de la surface par piqûration des échantillons a 
pu être représentée par quelques paramètres clefs : la loi de germination des piqûres, initiale 
(N0) ou continue (γ), la vitesse de croissance latérale des piqûres (kd), le temps d’incubation 
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l’évolution de la fraction de surface piquée par un modèle simple de germination-croissance 
prenant en compte la coalescence des piqûres. 
La connaissance du facteur de forme de la piqûre, Ff, permet d’étendre ce modèle 
surfacique à la profondeur d’attaque en fonction du temps. L’anticipation de la profondeur 
d’attaque s’avère être une donnée très utile pour des applications industrielles, l’analyse de la 
piqûration pouvant être effectuée par une méthode non destructrice. 
Les études effectuées en laboratoire utilisent généralement l’évolution de la masse pour 
caractériser les cinétiques d’attaque des matériaux. Un lien a donc été cherché entre la 
modélisation de la piqûration en surface et la perte de masse. Différentes géométries de 
piqûres ont été considérées, en s’appuyant sur des observations expérimentales, de manière 
à reproduire le plus fidèlement possible les variations de masse des échantillons. Avec ces 
modèles géométriques simples, sans prendre en compte l’évolution de la morphologie des 
piqûres avec le temps, il a été possible de reproduire fidèlement la variation de masse des 
échantillons exposés à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. Il a été pour cela nécessaire 
de considérer qu’une partie de la surface pouvait ne pas être sensible au metal dusting pour 
les durées d’exposition étudiées. A l’inverse, il a été observé que l’extension au volume du 
modèle de germination-croissance sous-évalue fortement la perte de masse des échantillons 
exposés à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. En effet, ceux-ci sont majoritairement 
attaqués aux bords, zones non prises en comptes lors de l’étude de la piqûration. Ces 
résultats mettent en évidence la capacité de la variation de masse à représenter le 
comportement d’un échantillon, c'est-à-dire d’une géométrie, alors que l’étude de la 
piqûration permet de caractériser la résistance du matériau. 
La convergence entre la variation de masse expérimentale et la perte de masse simulée 
sous atmosphère H.P. peut s’expliquer par une atmosphère très fortement agressive. Ceci est 
appuyé par la loi de germination initiale des piqûres qui montre une activation de tous les 
défauts de surface, indépendamment de la géométrie de l’échantillon. A l’inverse, la 
germination des piqûres sur les échantillons exposés à l’atmosphère de metal dusting sous 
P.A. suit une loi de germination continue linéaire. Les échantillons sont attaqués 
préférentiellement aux bords. Ceci met en avant l’agressivité moindre de l’atmosphère de 
metal dusting sous P.A., celle-ci activant préférentiellement les défauts géométriques, et 
n’étant pas à même d’activer instantanément tous les défauts de surface. 
Bien que les cinétiques de dégradation aient été étudiées dans le détail, les différences de 
comportement des différents échantillons dans les deux atmosphères n’ont pas encore été 
abordées. Le chapitre suivant s’attelle donc à étudier les mécanismes de corrosion par metal 
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Dans les deux chapitres précédents il a été mis en évidence que les alliages 800HT et HR120 
sont dégradés par piqûration lorsqu’exposés à des conditions de metal dusting. La piqûre 
s’initiant sur une surface oxydée, il est intéressant dans un premier temps d’étudier l’oxyde 
formé dans les deux conditions d’expérimentation. Des morphologies de piqûres très 
différentes sont observées selon l’atmosphère corrosive. Les piqûres formées sous H.P. ont 
une forme de calotte sphérique tandis que celles formées sous P.A. sont plates et possèdent 
quelques anneaux de corrosion plus profonds. Il est donc nécessaire de s’intéresser aux 
mécanismes de corrosion donnant naissance à ces faciès de corrosion fort différents. Les 
faciès de corrosion complexes à l’origine de la morphologie des piqûres formées sous P.A. sur 
l’alliage 800HT seront dans un premier temps étudiés, avant d’étendre l’analyse aux piqûres 
formées sous H.P. sur ce même matériau. La dégradation plus importante du HR120 sera 
ensuite discutée.  
 
II Oxydation du 800HT 
La couche d’oxyde formée à la surface de l’alliage 800HT présente une morphologie très 
différente selon le banc d’essai (Figure V.1). En effet, la couche ayant crû sous pression 
atmosphérique présente une croissance exclusivement externe, des pores étant par ailleurs 
visibles à l’interface alliage/oxyde. Elle est composée de deux sous-couches, la couche interne 






Figure V.1 : Image MEB en mode SE de la couche d’oxyde formée en surface de l’alliage 800HT 
transverse (a) après 4 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. et (b) 4 966 h 
d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
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L’alliage sous la couche d’oxyde présente une très fine recristallisation sur environ un micron 
d’épaisseur dans les deux conditions. L’analyse élémentaire après ablation au FIB de la couche 
d’oxyde formée sous P.A. montre que cette zone recristallisée correspond à la zone appauvrie 
en chrome (visible par l’analyse des cartographies du nickel et du fer). La couche d’oxyde est 
composée d’une couche externe d’oxyde de chrome et du spinelle (Fe,Cr)3O4 d’après les 
analyses par DRX et par spectroscopie Raman (voir Chapitre III, Partie III.2.1) en deçà de 
laquelle une couche quasi-continue d’oxyde d’aluminium est visible (Figure V.2). A l’interface 
alliage/oxyde une couche quasi continue d’oxyde de silicium est aussi détectée. Du fait des 
très faibles pressions partielles en dioxygène lors des expériences de metal dusting, il est 
attendu que ces deux couches soient composées d’alumine et de silice. Enfin, les inclusions 
de graphite dans la couche d’oxyde, supposées dans le Chapitre III, sont ici bien visibles (voir 
Figure V.1.a.). Ces inclusions favorisent la diffusion des éléments à travers la couche d’oxyde 
[52] et constituent par conséquent des défauts. Il est donc possible que l’initiation de la 
dégradation de l’alliage exposé à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. soit liée à ces 
inclusions, d’autant plus qu’une corrélation entre la quantité de graphite détectée et la 
densité de germes a été remarquée dans le Chapitre III. 






   
Figure V.2 : Image MEB en mode SE et cartographies élémentaires associées  de la coupe de l’oxyde de l’échantillon de 800HT 
transverse 1 exposé à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. durant 4 000 h 
La même étude effectuée sur le matériau exposé à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
montre que la zone recristallisée correspond là aussi à la zone déchromée  (visible par 
l’analyse des cartographies du nickel et du fer). La couche d’oxyde continue est ici constituée 
de chromine et de spinelle (voir Chapitre III, Partie III.2.1) (Figure V.3). Un oxyde d’aluminium 
et un oxyde de silicium, là encore très probablement de l’alumine et de la silice, sont aussi 
détectés mais ne forment que quelques précipités internes. 
 En observant les deux morphologies de la couche d’oxyde riche en chrome, il peut 
être supposé, la couche d’oxyde étant principalement constituée de chromine, que celle 
formée sous P.A. a cru par un mécanisme cationique, tandis que la couche qui s’est 
développée sous H.P. a cru par un mécanisme mixte, c'est-à-dire en grande partie par un 
mécanisme anionique pour la sous-couche interne et cationique pour la sous-couche externe. 
Cette différence de mécanisme pourrait être due à la concentration beaucoup plus 
importante en vapeur d’eau sous H.P. En effet, la vapeur d’eau permet le transport rapide de 
l’oxygène par voie gazeuse dans les pores de la couche d’oxyde [137]. La couche formée sous 
H.P. est plus dense et pourrait être plus adhérente [136, 137]. Elle est aussi supposée avoir 
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une microstructure plus fine car la vapeur d’eau favoriserait la germination de nouveaux 
grains [136, 137]. La concentration en courts-circuits de diffusion serait alors plus importante, 
mais ceci n’est pas forcément impactant, comme il a été vu dans des conditions de nitruration 
sous atmosphère humide [139]. A l’inverse du matériau corrodé sous P.A., le carbone forme 
ici un dépôt en surface de la couche d’oxyde et non des inclusions (voir Figure V.1.b.). Ceci 
explique l’absence de corrélation observée au Chapitre III (Partie III.2.2) entre la quantité de 
graphite détectée et la dégradation, le graphite n’étant alors pas un défaut de la couche 
d’oxyde. La dégradation plus importante du matériau sous H.P. pourrait être reliée au fait que 
ce dernier ne forme pas une couche continue d’alumine et de silice en-deçà de la couche de 





   
Figure V.3 : Image MEB en mode SE et cartographies élémentaires associées  de la coupe de l’oxyde de l’échantillon de 800HT 3 
exposé à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. durant 4 966 h 
Les différents mécanismes d’oxydation peuvent en partie expliquer les différences de densité 
de piqûres observées entre les deux atmosphères. Mais la densité de piqûres à elle seule ne 
peut expliquer la dégradation d’un matériau. Il faut donc s’intéresser aux mécanismes de 
piqûration pour comprendre le comportement de l’alliage 800HT. 
2µm
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III Mécanisme de croissance des piqûres sur l’alliage 800HT dans 
l’atmosphère de metal dusting sous P.A. 
III.1 Analyse globale 
Comme il a été vu dans le Chapitre IV, la morphologie des piqûres formées sous P.A. est 
caractérisée par la présence d’anneaux de corrosion concentriques, dont certains croissent en 
profondeur. Le suivi de la croissance d’une piqûre (présentée au Chapitre IV (Figure IV.18)) 
montre l’apparition successive de ces anneaux de corrosion (Figure V.4), notés ACA à ACE 
(pour Anneau de Corrosion A à E).  
 
a)                                                            b) 
 
c)                                                            d) 
Figure V.4 : Suivi de la croissance d’une piqûre par micrographie optique d’une piqûre sur la face interne de 
l’échantillon de 800HT transverse 1 exposé (a) 2 000 h, (b) 2 500 h, (c) 3 500 h et (d) 4 000 h à l’atmosphère 
de metal dusting sous P.A. 
L’ACA est visible après 2 000 h d’exposition. Les ACB et ACC, respectivement au centre et 
autour de l’ACA, apparaissent entre 2 000 h et 2 500 h d’exposition. L’étude effectuée sur 
d’autres piqûres révèle que l’ACB apparaît lorsque l’ACA atteint un rayon d’environ 250 µm. 
L’ACB peut se présenter sous forme d’un disque central qui peut être creux (Figure V.5.a.) ou 
bien plat mais de contour creux (Figure V.5.b.). L’origine de cette différence sera expliquée 
plus loin. L’ACC apparaît quant à lui lorsque l’ACA résiduel (c’est-à-dire une fois que l’ACB est 















































Figure V.5 : Micrographies optiques de piqûres ayant germé à la surface de l’échantillon de 800HT (a) 





Figure V.6 : Micrographies optiques de piqûres ayant germé à la surface de l’échantillon de 800HT (a) 
transverse 1 après 4 000 h et (b) transverse 2 après 6 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting 
sous P.A. 
L’ACD est aussi visible après 2 500 h d’exposition sur la Figure V.4, et correspond au disque le 
plus externe. Cet anneau de corrosion est en réalité la partie extérieure de l’ACA une fois 
l’ACC formé. Après 4 000 h d’exposition l’ACE est visible autour de l’ACD (Figure V.4). Ces deux 
anneaux de corrosion sont séparés par un fin sillon qui se situe à environ 150 µm du bord de 
la piqûre et environ 100 µm de l’ACC, et ce quelle que soit la piqûre où est présent l’ACE (un 
exemple est donné sur la Figure V.7). 
 
Figure V.7 : Micrographie optique d’une piqûre ayant germé à la surface de l’échantillon de 800HT 
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L’analyse topographique de la piqûre réalisée et présentée au Chapitre IV a mis en avant une 
différence d’altitude entre les différents anneaux (Figure IV.18). Les anneaux de corrosion D et 
E sont situés quelques microns au-dessus de la surface initiale tandis que les anneaux de 
corrosion B et C peuvent atteindre une profondeur d’environ 70 µm. Le fin sillon quant à lui, 
est situé au niveau de la surface initiale, quelques microns en-deçà des anneaux de corrosion 
voisins. L’analyse par spectroscopie Raman indique la présence de carbone et de spinelle en 
tout point de la piqûre, excepté sur l’ACA et l’ACB où seul du carbone est détecté. La 
circularité presque parfaite de la piqûre et des anneaux de corrosion la composant laisse 
supposer que la croissance des piqûres n’est que peu influencée par la microstructure de 
l’alliage. 
L’analyse en coupe d’une piqûre montre que celle-ci est située au-dessus d’une zone 
où l’alliage est carburé (Figure V.8). Les travaux de Vander Voort [182] permettent de 
déterminer qu’il s’agit de carbures du type M7C3, caractérisés par le contraste rouge après 
attaque. La composition du matériau permet d’estimer qu’il s’agit de carbures (Fe,Cr)7C3. La 
carburation est plus importante au centre de la piqûre qu’aux bords. 
 
Figure V.8 : Micrographie optique en coupe d’une piqûre ayant germé à la surface de l’échantillon de 800HT 
longitudinal 2 après 4 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. après attaque de 
Murakami 
Pour comprendre l’origine d’une telle morphologie, celle-ci est analysée en utilisant un MEB 
couplé à un FIB. Les observations sont effectuées en suivant l’ordre temporel d’apparition du 
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Figure V.9 : Analyse topographique d’une piqûre ayant germé à la surface de l’échantillon de 800HT 
transverse 1 après 4 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. La position des 
abrasions au FIB #1, #2 et #3 est précisée. 
III.2 Analyses locales par MEB couplé à un FIB 
III.2.1 Bord de piqûre : interface couche d’oxyde/ACE 
Une fois la piqûre germée, elle croit latéralement à vitesse constante (voir Chapitre IV). Il est 
donc intéressant de commencer par étudier le phénomène à l’origine de la croissance de la 
piqûre. 
L’analyse FIB et les cartographies élémentaires effectuées en bord de piqûre (#1 sur la 
Figure V.9) montrent qu’une oxydation interne prend place en-deçà de la zone appauvrie en 
chrome  (mis en évidence sur les cartographies élémentaires du nickel et du fer), d’une 
épaisseur de l’ordre du micron (Figure V.10). Cet alliage appauvri en chrome est une 
conséquence de l’oxydation initiale. La piqûre croît donc par oxydation interne en-deçà de la 
couche d’oxyde protectrice, et non par transformation de la chromine en oxyde moins 

























   
Figure V.10 : Image MEB en mode SE et cartographies élémentaires associées  de la coupe du bord d’une piqûre de l’échantillon 
de 800HT transverse 1 exposé à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. durant 4 000 h 
L’oxydation interne est composée, d’après les résultats de la cartographie élémentaire et de 
la spectroscopie Raman, d’un spinelle du type (Fe,Cr)3O4. La zone d’oxydation interne peut 
être décrite comme un matériau composite à matrice appauvrie en chrome dans laquelle un 
spinelle est dispersé. En surface de la zone d’oxydation interne, un mélange spinelle/carbone 
est visible. L’alliage appauvri en chrome de la zone d’oxydation interne est donc graphitisé en 
surface. L’alliage appauvri en chrome issu de l’oxydation initiale et situé en bord de piqûre 
subit lui aussi une graphitisation. Il faut noter que la carburation de l’alliage est bien présente 
mais non visible sur ces images du fait de la résolution trop faible de l’imagerie et de l’analyse 
élémentaire ainsi que de la très petite taille des carbures. Ces observations sont résumées sur 
la Figure V.11. 
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Figure V.11 : Image MEB en mode SE du bord de la piqûre (zone #1 sur la Figure V.9) après 4 000 h d’exposition à 
l’atmosphère de metal dusting sous P.A. annoté pour une meilleure lecture des morphologies en présence 
L’oxydation interne observée ici se produit dans un alliage carburé. Il peut être conclu que 
celle-ci ne provient pas d’une oxydation de la matrice mais de l’oxydation des carbures. Le 
spinelle étant moins stable que la chromine, cette dernière devrait se retrouver en tant 
qu’oxyde interne. Le fait de détecter le spinelle (Fe,Cr)3O4 démontre ainsi que le fer et le 
chrome sont oxydés simultanément pour une raison cinétique. Cela s’explique en effet par 
l’oxydation des carbures internes (Fe,Cr)7C3, l’oxyde (Fe,Cr)3O4 formé ayant alors la 
composition du carbure oxydé. Pour que cet oxyde se transforme en chromine, il faudrait que 
le fer ait le temps de diffuser depuis l’oxyde vers la matrice. Le carbone libéré par l’oxydation 
des carbures diffuse alors vers le cœur du matériau pour former de nouveaux carbures, 
comme l’ont observé Meijering et al. [217] et de nombreux auteurs par la suite. 
Sur la Figure V.11 un soulèvement de l’oxyde protecteur est parfaitement visible au 
niveau de la zone d’oxydation interne. La carburation de l’alliage entraîne une expansion 
volumique globale de 5% par rapport à l’austénite en considérant que tout le chrome est 
piégé dans des carbures du type Cr7C3. Ainsi, bien que l’alliage soit préalablement carburé, 
l’expansion volumique due à cette dernière n’est pas suffisante pour entraîner de telles 
déformations. L’expansion volumique globale issue de l’oxydation des carbures est bien plus 
importante : 48% par rapport à l’austénite, en considérant que tout le chrome, réactif 
limitant, a formé l’oxyde considéré. Le soulèvement de la couche d’oxyde résulte donc de la 
forte expansion volumique lors de l’oxydation des carbures (+41%). 
L’épaisseur d’oxydation interne est contrôlée par la diffusion de l’oxygène jusqu’à 
l’interface alliage carburé/zone d’oxydation interne, où l’oxydation de nouveaux carbures 
prend place. Dans le même temps, cette épaisseur diminue par la désintégration du matériau 
sus-jacent du fait de l’expansion volumique résultant de l’oxydation des carbures. Ce 
phénomène a lieu à l’interface triple entre la zone d’oxydation interne, l’alliage appauvri en 
chrome sous la couche d’oxyde, et enfin l’atmosphère. Cette interface triple est présente au 
bord de la piqûre, où les contraintes induites par l’expansion volumique sont maximales. 
Cette dégradation localisée entraîne la croissance latérale des piqûres. La combinaison de 
l’oxydation interne et de la dégradation de surface de l’alliage mène à la loi de vitesse 
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− kd  (V.1) 
avec xox l’épaisseur d’oxydation interne sous l’alliage appauvri en chrome, kox la constante 
parabolique d’oxydation interne et kd la constante de croissance latérale de la piqûre. Cette 
équation montre que l’épaisseur xox augmente jusqu’à atteindre une valeur constante à l’état 







Dans cette étude l’épaisseur d’oxydation interne sous l’alliage appauvri en chrome est 
comprise entre 3 µm et 5 µm. En combinant les valeurs de xox
quasi stat.
 et kd (Tableau IV.2), la 
constante d’oxydation parabolique kox est déterminée. Celle-ci est comprise entre 2,8.10-12 
cm²/s et 1,5.10-11 cm²/s. 
Cette valeur est maintenant comparée à la valeur théorique qui est calculée en 
utilisant le modèle d’oxydation interne de Wagner (voir Chapitre I) [48, 49]. Pour ce faire il est 
considéré que la diffusion du chrome et du fer est lente par rapport à celle du carbone et de 
l’oxygène et que l’oxyde interne est le spinelle FeCr2O4. La constante parabolique d’oxydation 














0   (V.3) 
avec ε un facteur labyrinthique – considéré comme égal à 1 –, 𝑁Fe
0  et 𝑁Cr
0  les concentrations 
initiales en fer et en chrome de la matrice, respectivement. 𝐷O
eff le coefficient de diffusion 
effectif de l’oxygène dans le matériau et 𝑁O
s  la concentration en oxygène à l’interface zone 
d’oxydation interne/atmosphère. 𝑁O






RT   (V.4) 
avec R la constante des gaz parfaits, 𝑇 la température, 𝑃O2  la pression partielle en dioxygène 
et ∆GO
dis l’enthalpie libre de dissolution de l’oxygène dans le matériau. Celle-ci est déterminée 
en utilisant une loi des mélanges entre les enthalpies libres de solubilisation de l’oxygène 
dans le nickel pur [218] et le fer austénitique pur [219] avec un rapport Fe/Ni correspondant à 
celui du 800HT. Une enthalpie libre de dissolution de l’oxygène de -129,5 kJ/mol est ainsi 
obtenue. Le coefficient de diffusion effectif de l’oxygène, 𝐷O
eff, est déterminé en utilisant la 
formule de Hart [220] : 
DO









  (V.5) 
où q est le facteur de forme des grains, considérés comme cubiques. La valeur de q est ainsi 
de 3. L est la taille de grains de l’alliage, de 500 µm en moyenne pour ce matériau (voir Figure 
II.5). δ est l’épaisseur des joints de grains, considérée comme égale à un nanomètre. 𝐷O
v est le 
coefficient de diffusion de l’oxygène en volume dans le matériau. Celui-ci est déterminé là 
aussi via la même loi des mélanges entre le coefficient de diffusion de l’oxygène dans le nickel 
[218] et dans le fer austénitique pur [219]. Un coefficient de diffusion de 1,2.10-10 cm²/s est 
ainsi considéré. 𝐷O
jdg
 est le coefficient de diffusion de l’oxygène aux joints de grains du 
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matériau. Celui-ci est estimé en supposant qu’il est plus élevé que 𝐷O
v de cinq ordres de 
grandeur. Le coefficient de diffusion effectif obtenu est égal à 2,0.10-10 cm²/s. Il est alors 
environ deux fois plus grand que le coefficient de diffusion en volume. 
La constante parabolique d’oxydation interne calculée en considérant la pression 
partielle du mélange gazeux  (2,1.10-27 bar) est de 2,3.10-11 cm²/s. Cette valeur est plus élevée 
que les données expérimentales (entre 2,3.10-12 cm²/s et 1,5.10-11 cm²/s) mais peut tout de 
même être considérée comme cohérente avec celles-ci. En effet, plusieurs approximations 
ont été faites pour réaliser le calcul. Tout d’abord, la taille de grains utilisée pour l’estimation 
de 𝐷O
eff correspond à la taille de grains initiale, tandis que la recristallisation de l’alliage 
appauvri en chrome sous l’oxyde peut fortement accélérer la diffusion. Ensuite, toujours vis-
à-vis de la diffusion de l’oxygène, le manque de données de diffusion à basse température 
(particulièrement aux joints de grains) nécessite l’extrapolation de données obtenues à plus 
haute température, ce qui amène une erreur supplémentaire. L’utilisation d’une loi des 
mélanges linéaire pour l’estimation de 𝑁O
s  et de 𝐷O
v est certainement une autre source 
d’erreur. Il ne faut pas non plus négliger le phénomène de graphitisation de l’alliage appauvri 
en chrome sous la couche d’oxyde qui prend place en même temps que l’oxydation interne, 
modifiant la constante de croissance latérale apparente des piqûres, plus élevée que si celle-
ci était due uniquement à l’oxydation.  
Le bon accord entre les valeurs expérimentales et calculées permet donc de 
conclure, malgré ces différentes sources d’erreur, que la croissance latérale des piqûres est 
contrôlée par la cinétique d’oxydation des carbures en-deçà de l’alliage appauvri en chrome. 
Pour obtenir ce bon accord il a fallu faire l’hypothèse que le mélange gazeux avait évolué vers 
l’équilibre localement, dans la piqûre. 
Il peut être noté que la constante parabolique calculée pour l’oxydation interne est 
proche de celles qui peuvent être observées dans des atmosphères bien plus riches en 
oxygène, lorsque l’alliage forme une couche d’oxyde externe continue. En effet, les pressions 
partielles en dioxygène typiques des conditions de metal dusting sont de l’ordre de grandeur 
des pressions partielles d’équilibre des oxydes. Par exemple, la pression partielle en 
dioxygène de cette expérience (2,1.10-27 bar) est proche de la pression partielle d’équilibre de 
FeO, estimée via un diagramme d’Ellingham : 𝑃O2
Fe/FeO
~10-26 bar. L’oxydation interne 
observée en-deçà d’une couche continue de cet oxyde serait alors très proche de celle 
calculée dans cette étude, considérant une matrice identique. 
III.2.2  Partie centrale de la piqûre : ACA et ACC 
Lorsque le rayon de la piqûre atteint une valeur de 250 µm, l’ACB apparaît sous la forme d’un 
anneau ou d’un disque (Figure V.5). Quand l’ACA atteint de nouveau une largeur d’environ 
250 µm, l’ACC est observé (Figure V.6). Ces deux anneaux croissent en profondeur (Figure 
V.9). La caractérisation présentée maintenant porte sur la jonction entre l’ACA et l’ACC 
uniquement, le dépôt de carbone présent au fond de l’ACB étant trop épais pour observer le 
front de corrosion au FIB. Il est toutefois raisonnable de considérer les modes de croissance 
de l’ACB et de l’ACC comme identiques. 
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 L’analyse au FIB de la région entre l’ACA et l’ACC (#2 sur la Figure V.9) montre que 
l’épaisseur d’oxydation interne de l’ACA atteint 8 µm. La morphologie observée, c'est-à-dire 
celle d’un alliage carburé au-dessus duquel se trouve une zone d’oxydation interne, 
surmontée d’une zone graphitisée (Figure V.12), est la même qu’en bord de piqûre (Figure 
V.11). Les épaisseurs plus importantes ici qu’en bord de piqûre peuvent s’expliquer par 
l’ancienneté de cette zone. L’oxydation interne et la graphitisation subséquente de la zone 
d’oxydation interne ont lieu depuis une plus longue période. Ceci s’explique aussi par la 
présence d’un dépôt de carbone adhérent en surface, qui diminue alors l’érosion de cette 
zone lors du nettoyage effectué à chaque retrait. Ce même dépôt explique d’ailleurs la 
hauteur de l’ACA, environ 20 µm au-dessus de la surface initiale, déterminée lors de l’analyse 





Figure V.12 : Image MEB en mode SE après abrasion au FIB (a) de la région entre l’ACA et l’ACC après 4 000 h 
d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. et grandissement au niveau b) de l’ACA et (c) de l’ACC 
Tandis que la zone d’oxydation interne est continue pour l’ACA et l’ACE (en bord de piqûre, 
voir Figure V.10), tous deux situés à une hauteur plus élevée que la surface initiale, la zone 
d’oxydation interne de l’ACC est irrégulière et plus fine que celles des deux précédents 
anneaux (Figure V.12.c.). L’irrégularité de la zone d’oxydation interne permet localement un 
accès direct du carbone à l’alliage carburé (Figure V.13). Le faciès de corrosion observé pour 
cet anneau de corrosion est témoin d’un mécanisme de corrosion différent qui explique la 
croissance en profondeur beaucoup plus importante pour l’ACC et l’ACB.  
2µmACA
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Figure V.13 : Image MEB en mode SE du fond de l’ACC après 4 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal 
dusting sous P.A. 
Cette corrosion, localisée seulement dans les anneaux profonds, peut s’expliquer par le 
manque de renouvellement de l’atmosphère dans cette zone plus profonde. La 
consommation du dioxygène de l’atmosphère locale pour oxyder les carbures peut engendrer 
une diminution de la pression partielle en dioxygène à la surface de l’alliage. Le flux d’oxygène 
pour l’oxydation interne est alors réduit. Il en résulte une couche d’oxydation plus fine et 
irrégulière. L’oxydation interne n’a donc pas lieu pour toute la surface, la matrice appauvrie 
en chrome est ainsi exposée directement à l’atmosphère. Elle est alors graphitisée, tout 
comme celle de la zone d’oxydation interne. Du fait des équilibres dans le gaz, la 
consommation du dioxygène devrait s’accompagner d’une augmentation des pressions 
partielles en CO et en H2, ce qui favoriserait d’autant plus la graphitisation par une meilleure 
disponibilité des précurseurs. Du fait des très faibles pressions en O2 mises en jeu, cet 
augmentation devrait être minime. Cependant, cela pourrait faciliter l’adsorption des 
molécules de CO et de H2 en surface. 
III.2.3 Apparition des anneaux de corrosion en profondeur : Sillon séparant l’ACD 
et l’ACE 
L’analyse au FIB du fin sillon entre l’ACD et l’ACE (#3 sur la Figure V.9) montre une 
morphologie similaire à celle observée pour l’ACC (Figure V.14). Comme précisé 
précédemment, ce sillon se trouve à environ 150 µm du bord de la piqûre et 100 µm de l’ACC. 
Celui-ci étant circulaire, cette morphologie ne dépend donc pas de la microstructure du 
matériau. 
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Figure V.14 : Image MEB en mode SE du sillon entre l’ACD et l’ACE après 4 000 h d’exposition à l’atmosphère de 
metal dusting sous P.A. 
D’après les observations réalisées, ce fin sillon trouve son origine dans le cyclage thermique 
induit par le retrait des échantillons toutes les 500 h. Les coefficients de dilatation de l’alliage 
800HT [221] et de la zone d’oxydation interne doivent être considérés. Ce dernier est calculé 
par une loi des mélanges entre les coefficients de dilatation du 800HT [221] et du spinelle 
FeCr2O4 [222]. Son évolution, ainsi que celle de celui du 800HT, sont reportées sur la Figure 
V.15.  
 
Figure V.15 : Coefficients de dilatation de l’alliage 800HT (d’après [221]) et de la zone d’oxydation 
interne via une loi des mélanges entre le 800HT (d’après [221]) et le spinelle FeCr2O4 (d’après [222]) en 
fonction de la température 
Il est très clair qu’au début du refroidissement le coefficient de dilatation de la zone 
d’oxydation interne est plus élevé que celui du 800HT. Le refroidissement génère alors des 
contraintes de traction dans la zone d’oxydation interne. Ces contraintes sont maximales à 
une température d’environ 370°C, lorsque les coefficients de dilatation du 800HT et de la 
zone d’oxydation interne sont égaux. Il en résulte une rupture localisée de la couche 
d’oxydation interne où les contraintes sont maximales ou bien où la couche est la plus fragile. 
Mais la circularité parfaite de la fissuration semble montrer qu’il s’agit plutôt de l’endroit où la 
contrainte est maximale. Ces contraintes de traction permettent d’initier une fissure à travers 
la zone d’oxydation lorsque la taille de l’ACD (c’est-à-dire la distance entre le bord de la 
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s’initierait à environ 150 µm du bord de la piqûre. La fissuration sépare alors l’ACD en deux 
anneaux de corrosion : un anneau de corrosion interne (l’ACD) et un anneau de corrosion 
externe (l’ACE) (voir la Figure V.4 après 4 000 h). Pour des températures inférieures à 370°C le 
coefficient de dilatation du 800HT est supérieur à celui de la zone d’oxydation interne. 
Lorsque les échantillons sont de nouveau exposés à une atmosphère de metal dusting à 
570°C, l’environnement a un accès direct à l’alliage carburé en fond de sillon, situé sous la 
zone d’oxydation interne, directement à l’atmosphère de metal dusting. Le phénomène de 
graphitisation accélérée expliqué pour l’ACC s’y produit alors. Ceci donne naissance à un 
nouvel anneau de corrosion en profondeur. Ceci est d’ailleurs confirmé par la morphologie de 
piqûres ayant subi une exposition de plus longue durée (Figure V.16). Il est par ailleurs bien 
visible sur la Figure V.16.b. et c. que les différents anneaux de corrosion en profondeur 
coalescent du fait de leur croissance latérale. 
Il faut noter que le mécanisme à l’origine de la corrosion en profondeur défini ci-avant 
est valide uniquement pour une adhésion parfaite entre l’oxyde et l’alliage. Par ailleurs, 
l’oxydation interne menant à des contraintes de compression bien plus importantes que les 
contraintes de tension obtenues par le refroidissement des échantillons, une étude plus 
approfondie serait nécessaire. Mais il est raisonnable de penser que les contraintes de 
compression soient relaxées par fluage à haute température, à l’inverse des contraintes de 
tension qui se développent durant le refroidissement et qui n’ont donc pas le temps d’être 
relaxées. 
   
a) b) c) 
Figure V.16 : Micrographies optiques de piqûres ayant germé à la surface de l’échantillon de 800HT transverse 2 exposé 6 000 h à 
l’atmosphère de metal dusting sous P.A. 
Comme il a été remarqué précédemment, l’ACB apparaît lorsque l’ACA présente un rayon 
d’environ 250 µm. Une fois que l’ACA (au milieu duquel se trouve déjà l’ACB) atteint de 
nouveau une largeur de 250 µm, l’ACC est détecté. Enfin le sillon est détecté lorsque la 
distance entre le bord de piqûre et l’ACC (c'est-à-dire ACD+ACE) atteint lui aussi 250 µm (voir 
Figure V.4). L’origine mécanique présentée pour le sillon semble donc également à l’origine 
de l’ACB et de l’ACC. Le fait que la distance caractéristique soit d’environ 250 µm n’est pas lié 
à une taille critique lors du refroidissement mais à la croissance latérale de la piqûre durant 
les 500 h d’exposition (voir les vitesses de croissance latérale dans le Tableau IV.2). 
Le mécanisme de graphitisation accélérée présenté auparavant explique la profondeur 
de l’ACB, de l’ACC et du sillon. Ces trois anneaux de corrosion représentent ainsi trois états 
200µm 500µm 500µm
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d’avancement du même mécanisme de dégradation. Ce mécanisme explique aussi la 
possibilité de retrouver l’ACB à la fois sous forme de disque central et sous forme d’anneau. 
En effet, selon le moment où la piqûre a germé, la taille de celle-ci est plus ou moins 
importante au moment du retrait. Les piqûres les plus petites donnent alors naissance à un 
disque (Figure V.5.a.) tandis que les plus grandes donnent naissance à un anneau (Figure 
V.5.b.), les contraintes n’étant probablement pas maximales au même endroit. 
III.2.4 Mécanisme de corrosion global 
Un mécanisme de corrosion global en quatre étapes peut être proposé pour relier toutes les 
observations et conclusions faites ci-avant. 
Premièrement, le carbone diffuse à travers la couche d’oxyde. Il pénètre alors dans 
l’alliage et carbure celui-ci en-deçà de la zone appauvrie en chrome issue de la consommation 
du chrome durant la croissance de la couche d’oxyde. Il y a formation de carbures (Fe,Cr)7C3. 
Le chrome piégé dans les carbures ne participe plus à la croissance de la couche d’oxyde. 
Une fois la concentration en chrome dans la matrice trop faible pour pérenniser 
l’oxydation externe, l’oxygène diffuse à travers la couche d’oxyde et pénètre à son tour dans 
l’alliage. L’oxydation des carbures internes a alors lieu [223]. Dans cette étude les carbures 
(Fe,Cr)7C3 sont oxydés en un spinelle du type (Fe,Cr)3O4 (Figure V.17.a.). L’expansion 
volumique locale désintègre la couche d’oxyde et l’alliage appauvri en chrome sus-jacents. 
Cette étape est considérée comme correspondant à la germination de la piqûre. La 
désintégration du matériau sus-jacent expose directement l’alliage appauvri en chrome de la 
zone d’oxydation interne à l’atmosphère de metal dusting, de même que celui situé sous la 
couche d’oxyde protectrice, au voisinage direct de la piqûre. La croissance latérale de la zone 
d’oxydation interne sous la couche d’oxyde protectrice induit la croissance latérale de la 
piqûre. La graphitisation de l’alliage appauvri en chrome situé sous la couche d’oxyde 
protectrice accélère la croissance latérale de la piqûre (Figure V.17.b.). En effet, la 
graphitisation induit une expansion volumique supplémentaire et réduit l’épaisseur de métal 
à travers laquelle l’oxygène doit diffuser pour atteindre le front d’oxydation interne. 










Figure V.17 : Schéma du mécanisme de dégradation proposé : (a) oxydation des carbures (les flèches représentent la désintégration 
de la couche d’oxyde suite à l’expansion volumique résultant de l’oxydation interne), (b) graphitisation de l’alliage appauvri en 
chrome, (c) fissuration de la couche d’oxydation interne lors du refroidissement puis graphitisation accélérée de l’alliage carburé en 
fond de fissure (mécanisme détaillé dans le médaillon), (d) croissance latérale par oxydation interne et graphitisation, croissance en 
profondeur par graphitisation accélérée en fond de fissure. Les anneaux de corrosion A à E sont représentés pour permettre une 
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Durant le refroidissement effectué toutes les 500 h pour caractériser les échantillons, la zone 
d’oxydation interne peut se fissurer du fait de contraintes de traction. Cette fissure se forme 
uniquement si le diamètre de la piqûre est supérieur à une taille critique. L’alliage carburé 
situé en-deçà de la zone d’oxydation interne est alors directement exposé à l’atmosphère de 
metal dusting (Figure V.17.c.). Au fond de la fissure le mélange gazeux n’est pas renouvelé. La 
concentration en oxygène y diminue donc durant l’oxydation interne. L’oxydation interne 
formée est fine et inhomogène, exposant l’alliage appauvri en chrome de la zone d’oxydation 
interne et de l’alliage carburé directement à l’atmosphère locale. La matrice métallique est 
alors graphitisée. Dans le même temps, la consommation de l’oxygène engendre une 
augmentation des pressions partielles de CO et de H2. La combinaison de ces deux 
phénomènes engendre une graphitisation accélérée, c'est-à-dire une croissance en 
profondeur plus rapide. Ce mécanisme local, détaillé dans le médaillon sur la Figure V.17.c., 
mène à la formation d’un disque de corrosion en profondeur au centre de la piqûre, ce qui 
correspond à la formation de l’ACB au centre de l’ACA (voir Figure V.4). 
Finalement, si la largeur de l’anneau externe est supérieure à la taille critique durant 
un nouveau refroidissement une nouvelle fissure va se former. Cette fissuration se produit où 
les contraintes sont maximales. Le même mécanisme de graphitisation accélérée prend place 
au fond de la cavité. Cette nouvelle fissure donne naissance à un anneau de corrosion en 
profondeur. Cette étape correspond à la formation de l’ACC sur la piqûre étudiée ici, l’ACA 
étant alors divisé en deux anneaux : un anneau interne (l’ACA sur la Figure V.4) et un anneau 
externe (l’ACD sur la Figure V.4). Chaque fois que l’anneau externe dépassera la taille critique 
lors du refroidissement un nouvel anneau de corrosion en profondeur s’y formera. Les 
prémices de la formation d’un nouvel anneau de corrosion en profondeur sont visibles au 
travers du fin sillon entre l’ACD et l’ACE (ce dernier étant la partie externe de l’ACD séparé en 
deux parties par la fissuration) (Figure V.4). L’image après ablation au FIB du fond de l’ACC 
montre ce phénomène (voir Figure V.13). La morphologie finale de la piqûre après 4000 h 
d’exposition est schématisée sur la Figure V.17.d., basée sur la Figure V.4. Pour les piqûres les 
plus anciennes, c'est-à-dire pour les plus longues durées d’exposition, les anneaux de 
corrosion en profondeur coalescent pour former un disque central et massif de corrosion en 
profondeur. Il faut noter que la largeur de 250 µm permettant de voir apparaître une fissure 
n’est pas la taille critique mais correspond à la croissance de la piqûre après 500 h 
d’exposition.  
Le mécanisme proposé ici peut être vu comme un nouveau mécanisme de corrosion 
propre aux conditions et procédures expérimentales de cette étude, ou bien comme les 
étapes élémentaires de mécanismes précédemment reportés qui prennent en compte 
l’oxydation, mais avec des débits de gaz beaucoup plus importants [59, 64]. Il peut aussi être 
remarqué qu’une morphologie de piqûre similaire peut être observée dans de précédents 
travaux, bien que cette morphologie particulière ne soit jamais mentionnée ni étudiée dans 
les articles considérés (Figure V.18) [57, 91]. Le nombre d’anneaux de corrosion qui peuvent 
être observés est bien évidemment différent de celui reporté ici, les conditions étant 
différentes. Le nombre d’anneaux dans ces papiers ne peut être analysé de manière 
quantitative puisque le temps d’incubation des piqûres et la croissance latérale de celles-ci ne 
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sont pas précisés. Il n’est donc pas possible de connaître le nombre de refroidissements où la 





Figure V.18 : Micrographies optiques de piqûres ayant germé dans des conditions de metal dusting sous 
pression atmosphérique à la surface (a) d’un échantillon d’alliage 800 après 5 x 300-400 h à 620°C, d’après 
[91] et d’un échantillon de 25Cr20Ni à 650°C (b) en isotherme (5 x 1 000 h) et (c) en cyclique (80 x 50 h), 
d’après [57] 
III.2.5 Conclusions 
Un mécanisme de corrosion par piqûration a été proposé dans cette étude pour 
l’alliage 800HT. Celui-ci est basé sur l’oxydation de carbures internes et la graphitisation 
accélérée de l’alliage appauvri en chrome. Il peut être divisé en quatre étapes principales : 
1) Initiation et croissance des piqûres suite à la rupture de la couche d’oxyde 
protectrice induite par la large expansion volumique locale résultant de l’oxydation des 
carbures. La localisation de ce phénomène est due à la présence de défauts dans la couche 
d’oxyde protectrice. 
2) Graphitisation de l’alliage déchromé de la zone d’oxydation interne et sous la 
couche d’oxyde protectrice. 
3) Graphitisation accélérée du fait d’une diminution du flux d’oxygène et de 
l’augmentation de l’activité en carbone lors de l’oxydation des carbures internes. Ce 
phénomène est localisé au fond de fissures circulaires à travers la couche d’oxydation interne 
où l’atmosphère est difficilement renouvelée. Cette fissuration a lieu durant le 
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refroidissement du fait de contraintes de traction dans la zone d’oxydation interne. Ce 
phénomène donne naissance à des anneaux de corrosion en profondeur. 
4) Croissance latérale des piqûres contrôlée par la cinétique d’oxydation des carbures 
internes. Croissance en profondeur contrôlée par la graphitisation accélérée au fond des 
fissures (la coalescence des différentes fissures engendre la formation d’un disque central de 
corrosion en profondeur). 
Comme il est expliqué dans le mécanisme, la morphologie des piqûres est fortement 
liée au cyclage thermique. En effet, les fissures au fond desquelles la croissance en 
profondeur a lieu se forment durant le refroidissement effectué pour caractériser les 
échantillons. Ceci met bien en évidence l’importance de la procédure expérimentale. Celle 
suivie ici est commune pour les expériences de metal dusting. Or son influence majeure sur 
les mécanismes de corrosion met en exergue l’inadéquation de celle-ci. De plus, les 
caractérisations effectuées à chaque retrait ne le sont qu’après nettoyage des échantillons. 
Ainsi, il est envisageable que le retrait des produits de corrosion influe lui aussi sur les 
phénomènes observés en modifiant alors l’atmosphère de metal dusting local du front de 
corrosion. La rédaction d’un protocole expérimental standard paraît donc nécessaire afin de 
pouvoir réaliser des essais de metal dusting les plus comparables possibles. Les principales 
recommandations sont regroupées dans l’Annexe 6. 
La morphologie des piqûres formées lors du test sous H.P. est bien différente de celles 
formées sous P.A., les protocoles suivis étant pourtant très0 proches. Il est donc intéressant 
d’étudier les faciès de corrosion dans ces conditions plus agressives. 
 
IV Mécanisme de croissance des piqûres sur l’alliage 800HT dans 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. 
IV.1 Observations 
L’observation par MEB (Figure V.19) et l’analyse par spectroscopie Raman des piqûres 
formées à la surface des échantillons de 800HT testés dans les conditions de metal dusting 
sous H.P. démontrent que les produits de corrosion en fond de piqûre (zone A) sont 
constitués d’un mélange poreux de particules métalliques riches en nickel et en fer, d’un 
spinelle (Fe,Cr)3O4 et de graphite. Il s’agit de coke résiduel toujours présent après nettoyage. 
La couche d’oxyde en bord de piqûre présente des rapports d’intensité Raman ICr2O3/Ispinelle et 
ICr2O3/Igraphite proches de ceux de l’oxyde loin des zones de corrosion par metal dusting. La 
composition de la couche d’oxyde n’est donc pas influencée par la croissance de la piqûre, 
tout comme ce qui a été observé sous P.A. 




Figure V.19 : Images MEB en mode (a) SE et (b) BSE d’une piqûre de l’échantillon de 800HT 1 après 1 987 h dans 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. Zone A : produits de corrosion. Zone B : oxyde sur la surface non 
attaquée 
Comme il a déjà été vu dans le Chapitre IV les piqûres formées sous H.P. ont une forme de 
calotte sphérique et la morphologie obtenue après coalescence s’apparente à un cylindre. 
Quelle que soit la forme de la piqûre, une zone carburée d’épaisseur constante est visible sur 





Figure V.20 : Micrographie optique en coupe après attaque de Murakami des échantillons de 800HT (a) 1 après 
1 987 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. et (b) 3 après 4 941 h d’exposition à 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. au niveau de piqûres coalescées 
Cette zone carburée a une épaisseur constante comprise entre 10 et 20 µm (Figure V.21.a.). 
Elle est composée de carbures du type M7C3. Un oxyde du type (Fe,Cr)3O4 est aussi détecté 
par spectroscopie Raman en fond de piqûre (la nature de ces deux espèces a par ailleurs été 
confirmée par une analyse en MET). Une observation au MEB-FEG montre que cet oxyde se 
présente sous forme d’une oxydation interne d’épaisseur irrégulière, inférieure à 1 µm (Figure 
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a) b) 
Figure V.21 : (a) Micrographie optique après attaque de Murakami et (b) image MEB-FEG en mode BSE de la 
coupe en fond d’une piqûre formée à la surface de l’échantillon de 800HT 3 après 4 966 h dans l’atmosphère 
de metal dusting sous H.P. 
Pour obtenir une analyse plus fine des piqûres formées sous H.P. une caractérisation au FIB 
est réalisée. Du fait de la présence de nombreux produits de corrosion en fond de piqûre, 
l’analyse est effectuée au bord de cette dernière (Figure V.22). Des « langues » de graphite 
traversent la zone d’oxydation interne, ce qui la rend irrégulière. Bien que la présence d’une 
oxydation interne des carbures puisse faire penser au mécanisme d’Albertsen et al. [59] (voir 
Chapitre I Partie IV.3.4), la présence de graphite en-deçà de la zone d’oxydation interne est en 
désaccord avec ce dernier. De même, le fait d’obtenir une oxydation interne à travers laquelle 
des plans graphitiques atteignent la matrice carburée peut se rapprocher du mécanisme 
d’oxydation des carbures proposé par Szakálos et al. [66] (voir Chapitre I, Partie IV.3.3). 
Toutefois, aucun signe de dissolution des carbures n’est visible, ce phénomène étant crucial 
dans ce dernier mécanisme. Comme il a déjà été précisé au tout début de ce chapitre, l’alliage 
déchromé sous la couche d’oxyde est recristallisé. L’oxydation des carbures internes a lieu en-












   
Figure V.22 : Image MEB en mode SE et cartographies élémentaires associées  de la coupe du bord d’une piqûre de 
l’échantillon de 800HT 3 exposé à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. durant 4 941 h 
IV.2 Mécanisme de corrosion 
Le bord de piqûre est caractérisé par une oxydation interne croissant sous l’alliage appauvri 
en chrome, comme pour le matériau testé dans les conditions sous P.A. En considérant une 
épaisseur d’oxydation interne comprise entre 1 µm et 1,5 µm, la constante parabolique 
d’oxydation interne expérimentale (déterminée par l’équation (V.2)) est comprise entre 
7,8.10-13 cm²/s et 1,9.10-12 cm²/s. La constante parabolique d’oxydation interne théorique est 
déterminée via l’équation (V.3). Une constante de 3,4.10-13 cm²/s est obtenue. Ce calcul est 
donc en bon accord avec les valeurs expérimentales, considérant les mêmes sources d’erreur 
que sous P.A. Ce bon accord tend à prouver que les piqûres croissent latéralement par 
oxydation interne dans les deux atmosphères. 
 Le front de corrosion est caractérisé par la présence d’une zone d’oxydation interne 
irrégulière et de « langues » de graphite pénétrant dans l’alliage carburé. De plus, les mêmes 
espèces y sont observées dans les deux atmosphères. Il semble donc légitime de supposer 
que le mécanisme de graphitisation accélérée, proposé pour la piqûration sous P.A. ait aussi 
4µm
Pt déposé avant ablation
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lieu sous H.P. mais de manière généralisée, les pressions partielles en CO et en H2 étant bien 
plus importantes pour cette expérience. Il en résulte une croissance en profondeur sur la 
totalité de la piqûre. Les différentes observations effectuées dans cette partie sont 
regroupées sur la Figure V.23, pour plus de lisibilité. Il peut par ailleurs être noté que ce 
mécanisme ayant lieu aussi en bord de piqûre, cela ajoute une surévaluation à la constante 
parabolique d’oxydation interne apparente déterminée via la croissance latérale de la piqûre, 
c'est-à-dire un effet similaire à la graphitisation de l’alliage appauvri en chrome situé sous la 
couche d’oxyde observée sous P.A. 
   
Figure V.23 : Image MEB en mode SE du bord de piqûre après 4 966 h d’exposition à l’atmosphère de metal 
dusting sous H.P. 
Le fait qu’il y ait un facteur 5 entre la constante de croissance latérale (kd) et celle en fond de 
piqûre (kd/5) peut s’expliquer par un renouvellement de l’atmosphère réduit en profondeur. 
Toutefois, à l’inverse de ce qui est proposé sous P.A., ceci engendrerait une diminution du flux 
de carbone nécessaire à la graphitisation de l’alliage. Ainsi, plus le renouvellement est difficile 
(c’est-à-dire proche du fond de la piqûre), moins la croissance en profondeur de la piqûre est 
rapide. Le fait que ce facteur 5 soit constant quelle que soit la piqûre peut s’expliquer par la 
forme des piqûres. La morphologie obtenue serait alors la géométrie à l’équilibre : pour un 
même diamètre une piqûre moins profonde aurait un meilleur renouvellement de 
l’atmosphère, accélérant la croissance en profondeur, tandis qu’une piqûre plus profonde 
présenterait un renouvellement plus difficile de l’atmosphère, diminuant alors la croissance 
en profondeur. Il est aussi possible que les produits de corrosion résiduels malgré les 
nettoyages participent à ce ralentissement. 
La similitude entre les mécanismes de corrosion sous P.A. et sous H.P. est appuyée par 
l’évolution de la forme des piqûres formée sous H.P. En effet, comme il est visible pour 
l’alliage HR120 (dont il a été précisé dans le Chapitre IV que la morphologie des piqûres était 
identique), la croissance des piqûres sous H.P. passe par un stade durant lequel un anneau de 
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a)                                                                     b) 
Figure V.24 : Macrophotographies optiques (a) de la face externe de l’échantillon de HR120 2 après 2 322 h 
d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. et(b) grandissement de la zone encadrée 
Cette étape fugace peut d’ailleurs être observée dans d’autres études effectuées sous haute 
pression, sans que cela n’ait été mentionné par les auteurs (Figure V.25). Toutefois, celle-ci 
n’étant pas la morphologie à l’équilibre, il est normal qu’elle ne soit que très peu observée 
dans les autres études (seulement 3 retraits consécutifs pour l’alliage 690 [58]), les 
procédures expérimentales pouvant par ailleurs là aussi avoir une influence. 
  
a) b) 
Figure V.25 : Micrographies optiques de piqûres ayant germé, sous des conditions de metal dusting, à la 
surface (a) de l’alliage 690 après 4 900 h d’exposition (12 x ≈ 400 h) à 593°C sous 14,3 bar d’après [58] et (b) 
d’un tube dans une chaufferie d’une usine pétrochimique [159] 
Les valeurs relativement proches entre les pressions partielles en oxygène des deux 
expériences et entre les croissances latérales des piqûres obtenues dans ces deux mêmes 
expériences (Figure V.26) démontrent ainsi des mécanismes identiques. Le faible écart entre 
les cinétiques sous P.A. et H.P. peut s’expliquer par une différence de l’environnement durant 
les phases de montée en température et par la graphitisation. La croissance en profondeur 
des piqûres est d’ailleurs contrôlée par la graphitisation. Les paramètres déterminants de la 
graphitisation n’ont pu être déterminés. 
2mm




Figure V.26 : Constantes de croissance latérale des piqûres des échantillons d’alliage 800HT exposés aux 
atmosphères de metal dusting sous P.A.(en rouge) et sous H.P. (en bleu). La durée indiquée entre parenthèses 
représente le temps d’exposition à la fin de l’analyse 
 
V Piqûration de l’alliage HR120 sous P.A. et sous H.P. 
V.1 Initiation de la piqûration 
 La densité de piqûres observée dans les deux conditions est beaucoup plus importante sur 
l’alliage HR120 que sur l’alliage 800HT, avec une densité de piqûres environ dix fois 
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Figure V.27 : Evolution de la densité de piqûres en fonction du temps d’exposition pour les faces externe (vert) et 
interne (orange) des échantillons (a et c) de 800HT et (b et d) de HR120 exposés aux atmosphères de metal 
dusting (a et b) sous P.A. et (c et d) sous H.P. 
Cette différence ne peut s’expliquer par la composition du matériau, l’alliage HR120 ayant 
une concentration plus importante en chrome et en nickel, éléments favorisant la résistance 
au metal dusting des alliages austénitiques (Chapitre I). La densité de piqûres plus importante 
pourrait donc s’expliquer par les éléments mineurs ou par la microstructure. En effet, la 
microstructure de l’alliage HR120 est bien plus fine que celle des alliages 800HT utilisés dans 
cette étude (la taille de grains est inférieure à 80 µm pour l’alliage HR120 tandis qu’elle est 
supérieure à 150 µm et 450 µm pour les échantillons de 800HT testés sous H.P. et sous P.A., 
voir Figure II.5 dans le Chapitre II). La densité de courts-circuits de diffusion à la surface des 
matériaux est donc plus importante pour le HR120. Les courts-circuits de diffusion sont 
usuellement considérés comme favorables à la formation d’une couche d’oxyde protectrice 
[127], ceux-ci favorisant la montée du chrome et de l’aluminium. Mais ces mêmes courts-
circuits sont néfastes lors de l’absence de formation d’une couche d’oxyde protectrice [128] 
puisque ceux-ci favorisent la diffusion du carbone et de l’oxygène, et donc la dégradation par 
metal dusting.  
 Ainsi, la très faible température d’étude (570°C) donne lieu à une diffusion du carbone 
et de l’oxygène grandement favorisée devant celle du chrome (comme il est visible sur les 
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Figure V.28 : Evolution du coefficient de diffusion du carbone (d’après [224] et [225]), de l’oxygène (d’après [218] 
et [219]) et du chrome (d’après [205]) en fonction de la température pour divers métaux et alliages 
austénitiques 
Les observations optiques vont dans ce sens, une germination des piqûres sur ou à proximité 
des courts-circuits de diffusion présents en surface étant visible (joints de grains et joints de 
macle) (Figure V.29). 
   
a) b) c) 
Figure V.29 : Microscopies optiques de piqûres ayant germé à la surface (a et b) de l’échantillon de 800HT 
transverse 2 après 2 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. et (c) de l’échantillon de HR120 1 
après 4 000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. 
Bien que le HR120 soit un alliage chromino-formeur, dont les joints de grains devraient 
favoriser la formation d’une couche protectrice, celui-ci est attaqué préférentiellement aux 
courts-circuits de diffusion. Il peut donc être envisagé que la compétition initiale entre 
oxydation et carburation engendre une formation plus importante de carbures de chrome à 
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d’oxyde est alors réduite, la formation de spinelle, oxyde moins protecteur, est alors favorisé 
aux joints de grains. Une fraction plus importante de spinelle y a d’ailleurs été observée par 
Röhnert et al. sur l’alliage 800 dans des conditions de metal dusting [52]. 
Il est aussi envisageable que l’attaque privilégiée au niveau des joints de grains soit due à 
la formation de l’oxyde lui-même. En effet, dans les premiers temps de l’oxydation, la couche 
d’oxyde croit en épitaxie avec le substrat. Au niveau des joints de grains du métal, l’oxyde 
formé doit s’accommoder avec deux orientations différentes de part et d’autre du joint de 
grains. L’oxyde croissant à l’aplomb des joints de grains possède alors une plus grande 
concentration de défauts de structure, et donc de courts-circuits accélérant la diffusion [226]. 
Le carbone et l’oxygène pourraient y diffuser plus rapidement, ce qui pourrait initier la 
piqûration. Une fois la piqûre germée, elle croît, sa morphologie dépendant des conditions 
d’essai (par exemple PCO/PO2), comme il a été vu dans ce chapitre. 
V.2 Croissance des piqûres 
Les morphologies des piqûres observées sur le HR120 sont identiques à celles du 800HT sur 
les deux bancs d’essai. Toutefois moins d’anneaux de corrosion sont visibles à première vue 
pour les tests effectuées sous P.A. (Figure V.30).  
 
a) 
Figure V.30 : Micrographies optiques de piqûres ayant germé à la surface de l’échantillon de HR120 3 après 2 
000 h d’exposition à l’atmosphère de metal dusting sous P.A. 
Ceci s’explique par la croissance latérale plus lente pour le HR120 (Figure V.31). En effet, il en 
résulte qu’après 500 h d’exposition la largeur de l’anneau externe d’oxydation interne est 
moindre. Les anneaux de corrosion en profondeur sont alors moins distants, leur coalescence 
se fait beaucoup plus rapidement. Ils peuvent d’ailleurs être distingués sur la Figure V.31. Il 
faut par ailleurs noter l’irrégularité de largeur de l’anneau externe, preuve d’une potentielle 
influence de la microstructure très fine du HR120, peu visible sur le 800HT du fait de sa taille 
de grains très importante. 
400µm
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Figure V.31 : Constantes de croissance latérale des piqûres des échantillons d’alliage 800HT et HR120 exposés à 
l’atmosphère de metal dusting sous P.A. La durée indiquée entre parenthèses représente le temps d’exposition à 
la fin de l’analyse 
Il peut aussi être précisé que le rapport diamètre/profondeur des piqûres formées à la surface 
de l’alliage HR120 exposé à l’atmosphère de metal dusting sous H.P. est de 1/6. Il est donc 
légèrement différent de celui mesuré pour le 800HT (1/5), ce qui appuie l’idée d’une 
morphologie de piqûre à l’équilibre, dépendant non seulement des conditions 
expérimentales, comme proposé précédemment, mais aussi du matériau étudié. En effet, la 
croissance latérale des piqûres est plus lente sur le HR120 (Figure V.32), il en est ainsi de 
même pour la croissance en profondeur. 
 
Figure V.32 : Constantes de croissance latérale des piqûres des  échantillons d’alliage 800HT et HR120 exposés à 
l’atmosphère de metal dusting sous H.P. La durée indiquée entre parenthèses représente le temps d’exposition à 
la fin de l’analyse 
La croissance latérale des piqûres plus lente sur l’alliage HR120 par rapport à l’alliage 800HT 
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HR120 contient plus de nickel, ce qui diminue la solubilité et la diffusion de l’oxygène et du 
carbone, ainsi qu’une plus grande quantité de chrome, dont le flux opposé à celui de 
l’oxygène peut diminuer la constante parabolique d’oxydation interne apparente, et donc la 
croissance latérale des piqûres. 
Pour finir, la croissance latérale des piqûres formées sur l’alliage HR120 est plus rapide 
lors du test sous P.A. que pour le banc de corrosion sous H.P. (Figure V.33), tout comme pour 
le 800HT. Ceci confirme bien le travail présenté pour l’alliage 800HT dans ce chapitre. 
 
Figure V.33 : Constantes de croissance latérale des piqûres des échantillons d’alliage HR120 exposés à 
l’atmosphère de metal dusting sous P.A. (en rouge) et sous H.P. (en bleu). La durée indiquée entre parenthèses 
représente le temps d’exposition à la fin de l’analyse 
 
VI Conclusions de ce chapitre 
Les piqûres obtenues après corrosion sous P.A. des alliages chromino-formeurs 800HT et 
HR120 présentent une morphologie en anneaux concentriques, certains croissants en 
profondeur, morphologie déjà reportée dans la littérature mais jamais étudiée. Dans ce 
travail, il a été déterminé que les piqûres croissent latéralement par oxydation des carbures 
internes (Fe,Cr)7C3 en spinelle du type (Fe,Cr)3O4. Lors du refroidissement ayant lieu toutes les 
500 h, la zone d’oxydation interne se retrouve en traction entre 570°C et 370°C, le coefficient 
de dilatation de celle-ci étant supérieur à celui de l’alliage. Si la largeur du disque d’oxydation 
interne est supérieure à une taille critique, la zone d’oxydation interne se fissure en son 
centre. Une fois à température ambiante il n’y a presque plus de contraintes résiduelles. 
 Après réintroduction, l’alliage carburé situé en-deçà de la zone d’oxydation interne est 
ainsi directement exposé à l’atmosphère de metal dusting. Celui-ci subit alors une oxydation 
des carbures. Le renouvellement difficile de l’atmosphère au fond de la fissure engendre un 
appauvrissement en oxygène du mélange gazeux, et donc un flux plus faible de ce dernier 
vers le matériau. La zone d’oxydation interne est alors fine et discontinue. La matrice 
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alors graphitisées par l’atmosphère résiduelle. Il en résulte une croissance locale en 
profondeur du fait de cette graphitisation accélérée. 
 La zone d’oxydation interne initiale formant un disque, la fissure se forme au cœur de 
ce dernier, donnant naissance à un disque central de corrosion en profondeur. Durant le cycle 
de 500 h suivant, la piqûre, et donc la zone d’oxydation interne, continue de croître 
latéralement. Lors du refroidissement, cet anneau d’oxydation interne, contenant en son 
centre le disque de corrosion en profondeur, se retrouve à nouveau en traction, une fissure 
se forme, séparant l’anneau d’oxydation interne en deux anneaux. La fissure circulaire formée 
donne naissance à un nouvel anneau de corrosion en profondeur une fois réexposée à 
l’atmosphère corrosive, tandis que l’anneau d’oxydation interne extérieur croît latéralement. 
Ce mécanisme se répète ainsi à chaque retrait, les anneaux de corrosion en profondeur 
successifs coalescent alors en corrodant l’anneau d’oxydation interne les séparant. 
 Le mécanisme de dégradation par graphitisation accélérée ne peut donc avoir lieu 
qu’à deux conditions : qu’un cyclage thermique soit effectué avec des cycles suffisamment 
longs pour que les contraintes de traction lors du refroidissement soient suffisantes pour 
fissurer la zone d’oxydation interne ; que le renouvellement de l’atmosphère soit 
suffisamment faible dans cette fissure pour obtenir une oxydation interne irrégulière, 
favorisant alors la graphitisation, et donc la croissance en profondeur localisée de la piqûre. 
 Bien qu’aux premiers abords le mécanisme de corrosion observé sous H.P. semble 
différent, les morphologies globales de piqûres n’ayant rien en commun, une étude plus fine 
du front de corrosion a permis de mettre en avant des similitudes fortes. Celles-ci mettent en 
évidence que la piqûre croît latéralement par oxydation interne, tandis qu’elle croît en 
profondeur par le même mécanisme de graphitisation accélérée. Toutefois ce dernier, au lieu 
d’être local comme c’est le cas sous P.A., est généralisé sous H.P. Ceci pourrait s’expliquer par 
l’atmosphère utilisée. Une étude approfondie de l’évolution locale du mélange gazeux serait 
toutefois nécessaire en fonction de la vitesse du gaz et de la pression à la surface du 
matériau. 
 La morphologie des piqûres obtenues sous H.P. semble être une morphologie à 
l’équilibre entre profondeur et diamètre pour une calotte sphérique. Le ratio 
diamètre/profondeur résulte du rapport entre cinétique d’oxydation interne et cinétique de 
graphitisation. 
La dégradation plus importante de l’alliage HR120 fait suite à une densité de piqûres 
plus importante. Celle-ci est due à une microstructure plus fine, et donc une densité de joints 
de grains plus importante à la surface. Ceux-ci sont des lieux privilégiés d’initiation de piqûres. 
Plusieurs hypothèses sont envisagées pour expliquer cette attaque localisée. Il est possible 
que la diffusion dans l’alliage des éléments corrosifs y soit favorisée par rapport à celle des 
éléments oxydables, comme le chrome, le silicium ou l’aluminium. Il est aussi envisageable 
que la désorientation cristalline au niveau des joints de grains engendre une plus grande 
quantité de défauts dans la couche d’oxyde à ces endroits, l’oxyde croissant en épitaxie avec 
l’alliage.  
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Les différentes morphologies observées ici sont fortement dépendantes des conditions 
d’exposition. La procédure expérimentale présentée dans le Chapitre II, qui est en adéquation 
avec la méthodologie expérimentale effectuée par la majorité des études, n’est donc pas la 
plus adaptée à l’analyse de la corrosion par metal dusting. Les observations présentées dans 
ce chapitre permettent donc de proposer une nouvelle procédure expérimentale, présentée 























Cinq alliages commerciaux austénitiques, deux riches en fer (800HT et HR120) et trois 
superalliages à base de nickel (Inconel 625, Inconel 690 et Inconel 693) ont été testés dans 
deux conditions de metal dusting. Une expérience sous pression atmosphérique a été réalisée 
en laboratoire dans un mélange CO-H2-H2O, la seconde étant conduite dans un pilote 
industriel sous 21 bars de pression dans une atmosphère complexe du type CO-H2-CO2-CH4-
H2O. Pour se placer dans des conditions comparables, les deux expériences ont été effectuées 
à 570°C et le mélange gazeux de l’expérience sous pression atmosphérique a été ajusté pour 
obtenir des activités en carbone et en oxygène dans le gaz proches de celles de l’expérience 
sous haute pression. Deux alliages modèles, basés sur la composition du HR120, ont été 
synthétisés par frittage flash (SPS) pour étudier l’effet du cuivre. Le premier est un alliage 
ternaire NiFeCr, pour servir de référence, et le second est enrichi en cuivre à hauteur de 
10%at. 
Les superalliages 625, 690 et 693 ne présentent macroscopiquement aucun signe de 
dégradation dans les deux atmosphères après 6 500 h de test sous pression atmosphérique et 
plus de 14 000 h sous haute pression. L’alliage 625 forme une couche d’oxyde continue 
constituée de chromine et du spinelle (Fe,Cr)3O4. Une couche fine et continue d’alumine est 
observée à proximité des précipités de carbonitrures (Nb,Ti)(C,N), tandis que de l’oxydation 
interne (précipités d’alumine) est visible loin des carbonitrures. Des aiguilles de la phase γ’’-
Ni3(Nb,Mo) ont précipité sous la surface. La précipitation de ces aiguilles est expliquée par 
l’influence de la concentration en chrome sur l’activité du niobium. En effet, une diminution 
de la concentration en chrome entraîne une diminution de l’activité du niobium dans une 
solution de nickel. La formation initiale de la chromine, qui entraîne la formation d’une zone 
appauvrie en chrome sous l’oxyde, provoque la baisse de l’activité du niobium sous la couche 
d’oxyde par rapport au cœur du matériau. Le niobium migre donc vers la surface du matériau 
corrodé et précipite sous forme d’aiguilles de γ’’. Cette morphologie en aiguilles, en lieu et 
place d’une couche continue à l’interface alliage/oxyde, s’explique par la température 
relativement basse de l’essai qui limite la mobilité du niobium. Le niobium étant un élément 
carburigène, il piège le carbone pénétrant dans l’alliage, permettant ainsi au chrome de 
migrer vers la surface pour former et reformer une couche de chromine protectrice. Le rôle 
du niobium peut donc s’assimiler à une protection « sacrificielle ». La présence d’une fine 
couche continue d’alumine à proximité des carbonitrures oxydés peut s’expliquer quant à elle 
par la remise en solution du niobium ou du titane lors de l’oxydation des précipités, favorisant 
alors la formation d’une couche continue d’alumine. En effet, le titane et le niobium formant 
des carbures et des oxydes très stables, il est plausible que ces éléments piègent le carbone 
et l’oxygène pénétrant dans le matériau, laissant l’aluminium libre de migrer à la surface. 
Le superalliage 690 forme une couche d’oxyde protectrice continue sur toute la 
surface. Cet alliage présente toutefois une légère carburation dans les deux atmosphères. 
Cette carburation est visible sous toute la surface de l’échantillon. Cependant, l’étude de 
différents échantillons montre que la profondeur carburée n’augmente pas avec le temps 
d’exposition. Il peut donc en être conclu que celle-ci ne correspond pas à un défaut de 
protection de la couche d’oxyde. Il est probable que cette carburation ait lieu pendant la 
compétition initiale entre oxydation et carburation, lors de la formation de la couche d’oxyde. 
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Le superalliage 693, qui est un dérivé de l’alliage 690, est enrichi en aluminium. Il 
forme une couche de chromine riche en aluminium en surface. Une morphologie en aiguilles, 
typique des alumines de transition, est visible en surface. La constante parabolique 
d’oxydation de ce système est par ailleurs proche de la constante parabolique de croissance 
de l’alumine de transition θ extrapolée à 570°C. La forme la plus stable de l’alumine, l’alumine 
α, n’est initialement pas détectée en surface du matériau. La détection de celle-ci est 
toutefois de plus en plus fréquente lors de l’augmentation de la durée d’exposition. Le fait 
marquant est que ce matériau présente une carburation très importante, celle-ci étant de 
plus en plus marquée avec le temps d’exposition. Il est proposé que l’alliage forme 
initialement une couche d’alumine de transition lors de son exposition au metal dusting, 
celle-ci étant suffisamment protectrice pour empêcher la dégradation du matériau. Cette 
alumine se transformerait alors très lentement en alumine α durant l’exposition ultérieure. 
Cette transformation allotropique s’accompagne d’une contraction de l’oxyde, mettant ainsi 
la couche d’oxyde en traction. Cette dernière se fissure alors, permettant un accès direct de 
l’atmosphère à l’alliage, ce qui entraîne la carburation très importante observée pour ce 
système. Il est aussi proposé que la décomposition spinodale de la chromine riche en 
aluminium en chromine et en alumine α ait lieu, induisant là aussi une diminution du volume 
molaire, et donc une fissuration de cette couche d’oxyde et ainsi la carburation conséquente. 
La haute teneur en chrome dans le matériau de base, associée à la faible cinétique de ces 
deux phénomènes à 570°C, explique que le matériau ne présente macroscopiquement qu’un 
début de dégradation. 
Le matériau modèle chromino-formeur NiFeCr présente une dégradation importante, 
à l’inverse de son homologue enrichi en cuivre. Cette différence de comportement s’explique 
par les propriétés non-catalytiques du cuivre, qui inhibe la formation de carbone et la 
précipitation de graphite. Un phénomène similaire à celui observé pour le niobium dans le 
superalliage 625 est visible ici pour le cuivre, une phase riche en cuivre précipitant 
abondamment à l’interface alliage/oxyde. Ceci améliore d’autant plus son effet bénéfique et 
explique le très bon comportement du matériau enrichi en cuivre. La présence d’une phase 
riche en cuivre à l’interface alliage/oxyde pourrait également modifier la stabilité de l’oxyde, 
d’autant plus qu’il est attendu que la phase cuivreuse forme une couche continue pour de 
plus grandes durées d’exposition. 
Les alliages 800HT et HR120, à l’inverse des superalliages 625, 690 et 693 présentés ci-
avant, subissent des pertes de masse importantes. La dégradation des échantillons est plus 
sévère pour les alliages exposés à l’atmosphère sous haute pression. Une analyse en surface 
de la piqûration est effectuée en ne prenant pas en compte la zone située à moins d’un 
millimètre des bords des échantillons, afin d’éviter tout effet de la géométrie des 
échantillons, en particulier des arrêtes. Ainsi, il est certain d’étudier la piqûration du matériau 
et non celle de l’échantillon. Cette étude montre que la formation des piqûres suit une loi de 
germination instantanée, puis que ces piqûres circulaires croissent latéralement à vitesse 
constante. L’analyse en coupe de ces piqûres formées à la surface des échantillons exposés à 
21 bars ont une forme de calotte sphérique. Le rapport diamètre/profondeur des piqûres est 
constant. L’injection de ces données dans un modèle simple de germination-croissance, 
prenant en compte la coalescence des piqûres en surface, permet de modéliser la fraction de 
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surface piquée avec une bonne précision. La bonne représentativité du modèle indique que la 
germination des piqûres peut être considérée comme aléatoire sur une fraction de surface 
réactive. L’extension de ce modèle au volume des piqûres des échantillons, considérant 
différents scenarii, permet de simuler la perte de masse des échantillons. Un très bon accord 
est trouvé entre le modèle et l’observation, sans considérer la coalescence en volume des 
piqûres. Ceci démontre que cette coalescence en volume est négligeable pour les durées 
d’exposition étudiées dans cette expérience. La mise en place de modèles représentatifs et 
conservateurs permet d’estimer la durée d’exposition nécessaire pour obtenir un faciès de 
corrosion généralisée, ainsi que la perte de masse correspondante. De cette étude il peut être 
déduit que seuls quelques paramètres suffisent à caractériser la dégradation par piqûration 
d’un matériau : la densité de piqûres, le temps d’incubation de celles-ci, leur constante 
cinétique de croissance et enfin leur morphologie. Toute la modélisation étant basée sur la 
connaissance à tout instant de la profondeur des piqûres, le travail effectué ci-avant, couplé à 
une analyse de la surface par contrôle non destructif, peut être envisagé pour suivre la 
dégradation observée sur une installation industrielle. Ceci pourrait permettre d’estimer la 
durée de vie résiduelle des matériaux testés, et ainsi d’optimiser la maintenance et la sécurité 
des sites industriels. 
Les caractéristiques de la piqûration observée sous pression atmosphérique diffèrent 
de celles sous haute pression. En effet, l’évolution de la densité de piqûres sur la surface du 
matériau ne suit pas une loi de germination instantanée mais une loi de germination 
continue. De plus, bien qu’en surface les piqûres soient circulaires et croissent là aussi de 
manière linéaire, celles-ci sont constituées d’une succession d’anneaux de corrosion dont 
certains seulement corrodent en profondeur le matériau. La modélisation de la cinétique de 
piqûration en surface représente là aussi très bien les données expérimentales. Pour étendre 
ce modèle au volume, il est considéré que les piqûres sont des cylindres dont la profondeur 
est égale à celle observée localement, ce qui surévalue fortement la perte de masse. 
Toutefois, malgré cette surestimation, la perte de masse simulée est très inférieure aux 
résultats expérimentaux. Ceci s’explique tout simplement par la zone d’analyse qui ne prend 
pas en compte les bords des échantillons, ceux-ci étant préférentiellement attaqués lors de 
cet essai, démontrant un important effet de géométrie. Ainsi, tandis que l’analyse de la 
piqûration est effectuée au cœur des échantillons, pour s’intéresser à la dégradation du 
matériau, le suivi de la variation de masse des échantillons est directement dépendant de la 
géométrie de ces derniers. L’étude de la cinétique de dégradation d’un matériau ne devrait 
donc pas être effectuée par suivi de la masse mais par suivi de la piqûration. 
 Pour expliquer la morphologie en anneaux de corrosion plus ou moins profonds des 
piqûres observées sous pression atmosphérique, celles-ci ont été analysées finement, grâce 
notamment à l’utilisation du FIB. Il est tout d’abord noté que les piqûres se forment en 
surface d’un alliage carburé. Il est ensuite observé que l’initiation et la croissance des piqûres 
se fait par oxydation des carbures internes sous l’alliage déchromé du fait de la formation de 
la couche d’oxyde initiale. Ce mécanisme de croissance des piqûres est accéléré par la 
graphitisation de l’alliage déchromé. Il faut d’ailleurs noter que l’alliage déchromé situé dans 
la zone d’oxydation interne subit lui aussi une graphitisation. Le faciès de corrosion des 
anneaux de corrosion profonds est constitué d’une fine couche d’oxydation interne 
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discontinue. L’alliage carburé est alors en contact direct avec le graphite. Un mécanisme est 
proposé pour expliquer la corrosion en profondeur localisée sur seulement quelques 
anneaux. Il est proposé qu’au fond de l’anneau l’atmosphère soit difficilement renouvelée. La 
consommation du dioxygène par oxydation des carbures engendre une diminution de la 
concentration en dioxygène, et donc du flux d’oxygène dans le matériau. Il en résulte une 
oxydation interne fine et irrégulière, exposant directement l’alliage carburé à l’atmosphère. 
Celui-ci est alors graphitisé, engendrant la croissance rapide en profondeur de l’anneau. Ce 
mécanisme de corrosion local a été dénommé « graphitisation accélérée ». La distance 
moyenne entre deux anneaux de corrosion est sensiblement constante. Il en a été déduit que 
ceux-ci tenaient leur origine du cyclage thermique effectué toutes les 500 h pour caractériser 
les échantillons. En effet, au début du refroidissement, la zone d’oxydation interne se 
retrouve en traction. Celle-ci peut alors se fissurer lors du refroidissement. Si 500 h 
d’exposition sont suffisantes pour atteindre une valeur critique, à chaque refroidissement un 
nouvel anneau est formé à une distance correspondant à la croissance obtenue pendant les 
500 h. L’alliage carburé en fond de fissure subit alors le phénomène de graphitisation 
accéléré. La morphologie des piqûres est donc issue d’une combinaison entre les conditions 
expérimentales (température, pression, composition du mélange gazeux, débit de gaz) et de 
la procédure de suivi de la dégradation (cyclage thermique). 
La morphologie des piqûres observées sous haute pression, en forme de calotte 
sphérique, peut laisser imaginer un mécanisme de corrosion fort différent. Toutefois, une 
analyse plus en détail montre que le front de corrosion est constitué d’une zone d’oxydation 
interne issue de l’oxydation des carbures, comme ce qui est observé sous pression 
atmosphérique. De plus, cette zone est fine et discontinue, exposant directement l’alliage 
carburé à l’atmosphère. Un dépôt de carbone y est par ailleurs visible. Il est donc déduit que 
le mécanisme de graphitisation accéléré, qui prend place localement lors du test sous 
pression atmosphérique, se fait sur toute la piqûre lors de l’essai sous haute pression. La 
piqûre croît donc en profondeur sur toute la surface exposée. Ceci pourrait s’expliquer une 
atmosphère favorisant le mécanisme de graphitisation accélérée dès l’insertion des 
échantillons. La morphologie obtenue serait la forme à l’équilibre pour les alliages 800HT et 
HR120 dans les conditions de l’essai sous haute pression. Le rapport constant 
diamètre/profondeur peut aussi s’expliquer par un phénomène limitant différent, la 
croissance latérale étant régie par la cinétique d’oxydation des carbures tandis que la 
croissance en profondeur est limitée par la cinétique de graphitisation. La morphologie en 
calotte sphérique avec le rapport diamètre/profondeur déterminé ici est donc la morphologie 
la plus stable pour les piqûres formées à la surface des alliages 800HT et HR120 dans 
l’atmosphère de metal dusting sous haute pression spécifique à cette étude. 
Dans les mois à venir, les essais seront poursuivis sur le banc sous pression 
atmosphérique pour les mêmes matériaux que ceux caractérisés dans cette étude. Ceci 
permettra notamment de suivre l’évolution de la morphologie des piqûres et de caractériser 
l’attaque par metal dusting des alliages ne présentant pas de dégradation pour les durées 
d’exposition de la thèse, mais aussi de confirmer les phénomènes observés. En parallèle, de 
nouvelles compositions déjà obtenues par SPS seront testées dans les deux conditions afin 
d’étudier différentes teneurs en cuivre. Le test des matériaux alumino-formeurs fabriqués par 
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SPS, non présentés ici, seront poursuivis. La couche d’oxyde formée à la surface de l’alliage 
693 sera étudiée plus finement pour confirmer (ou infirmer) la transformation allotropique de 
l’alumine. Le même travail pourra être effectué sur les matériaux modèles alumino-formeurs, 
dont les compositions les plus prometteuses pourront être testées comme revêtements. 
L’influence de la taille de grains sur la densité de piqûres sera vérifiée en testant plusieurs 
échantillons de l’alliage HR120 issus du même lot mais ayant subi des traitements thermiques 
différents. Enfin, un essai effectué sur l’alliage 800HT sous gradient thermique permettra de 
déterminer l’intervalle de température où le metal dusting a lieu ainsi que la température de 
dégradation maximale.  
 Il pourrait être intéressant à plus long terme d’étudier l’influence de la préoxydation 
sous faible pression partielle en oxygène afin de définir si les défauts de la couche d’oxyde à 
l’origine de l’endommagement sont dus à des aspects particuliers de la microstructure de la 
couche d’oxyde ou bien à l’influence de l’atmosphère de metal dusting sur la croissance de la 
couche d’oxyde. La préoxydation pourrait aussi permettre de confirmer que la carburation 
observée pour l’alliage 690 est bien due à la compétition initiale entre oxydation et 
carburation, et non à la diffusion du carbone à travers la couche d’oxyde. Cette préoxydation 
pourrait également être utilisée pour former une couche d’alumine α ou bien une alumine de 
transition spécifique à la surface de l’alliage 693 afin de choisir entre les différentes 
hypothèses proposées pour expliquer la carburation sévère de ce matériau. De même, une 
préoxydation de l’alliage 625 à très faible pression partielle en dioxygène pourrait favoriser la 
formation d’alumine et permettre ainsi de mettre en évidence l’influence de la diffusion du 
niobium vers la surface sur le comportement de ce superalliage. 
 Une étude poussée est également nécessaire pour réellement confirmer les 
mécanismes de piqûration proposés. En effet, pour les deux conditions d’essai, la vitesse des 
gaz semble déterminante pour la morphologie des piqûres (rapport diamètre/profondeur) et 
pour le mécanisme de corrosion (transition oxydation interne-graphitisation accélérée sous 
pression atmosphérique, fortement dépendante du renouvellement du gaz). L’étude de 
l’écoulement des flux et de l’évolution locale de la composition du mélange gazeux constitue 
une étude primordiale pour une meilleure compréhension des mécanismes de piqûration. 
De même la morphologie en anneaux observée sous pression atmosphérique est 
expliquée par la procédure expérimentale. Pour confirmer ceci, une étude poussée des 
propriétés mécaniques de la piqûre est nécessaire. Cette étude devrait prendre en compte les 
contraintes résiduelles du matériau initial (mise en forme), celles induites par l’oxydation 
interne (expansion volumique) et les propriétés mécaniques locales (cohésion 
matrice/oxydation interne), le tout dans des conditions dynamiques (étude de la relaxation 
des contraintes à 570°C selon la durée d’un cycle et selon la durée totale d’exposition). Ce 
travail pourrait permettre d’expliquer comment les fissures se forment, leur nombre et 
positionnement. 
Une proposition de modification du « draft ISO » pour les essais de corrosion sèche pourrait 
d’ailleurs être effectuée aux vues des conclusions de ce travail. 
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 Il serait intéressant d’effectuer des essais  à des pressions totales comprises entre la 
pression atmosphérique et celle de l’essai sous haute pression, tout en maintenant la 
température et les activités en carbone et en oxygène les plus proches possibles de celles des 
deux environnements testés ici. En effet, cela permettrait d’établir l’existence d'une relation 
pour l’extension des essais en laboratoire aux conditions industrielles, ou bien de démontrer 
l’inadéquation de l’extrapolation qui est usuellement faite. 
 L’utilisation combinée de données thermodynamiques et de diffusion seraient 
intéressantes pour compléter l’étude de l’influence de la composition chimique. Par exemple, 
le processus de diffusion du cuivre vers la surface lors de l’oxydation de l’échantillon SPS 
NiFeCr+Cu sera vérifié en couplant les calculs thermodynamiques aux données de diffusion. 
Finalement, l’influence des éléments réactifs,  qui n’a pas été étudiée dans ce travail, 
serait un développement intéressant de cette étude. La compréhension de leurs effets 
permettrait en effet d’améliorer le comportement d’alliages préexistants sans modifier 
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ANNEXE 1 : Diagrammes d’Ellingham des principaux oxydes et carbures 
 
Dans cette annexe les diagrammes d’Ellingham des principaux oxydes et carbures sont regroupés. La 
température de l’essai, ainsi que les pressions partielles et les activités en carbone des expériences sous P.A. 
et sous H.P. sont indiquées sur les figures 
 
Figure A1.1 : Diagramme d’Ellingham des principaux oxydes, d’après [A1] 
ANNEXE 1 : Diagrammes d’Ellingham des principaux oxydes et carbures 
 
 
Figure A1.2 : Diagramme d’Ellingham des principaux carbures, d’après [A2] 
 
Références bibliographiques 
[A1] A. Galerie, L. Antoni, Corrosion sèche des métaux - Mécanismes, Techniques de l'ingénieur, M4 221 
(2003) 1-12 
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ANNEXE 2 : Compositions nominales atomiques des alliages utilisés dans les expériences préliminaires 
 
Dans le tableau suivant sont regroupées les compositions des alliages utilisés lors des deux expériences 
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ANNEXE 3 : Constantes d’oxydation paraboliques calculées par suivi de la masse 
 
Le tableau suivant regroupe les constantes paraboliques déterminées dans le Chapitre III 
Tableau A3.1 : Constantes paraboliques d’oxydation pour les expériences principales et préliminaires (mg²/cm4/s) 
Alliage 
Expériences principales Expériences préliminaires 
Metal dusting sous P.A. 
(570°C) 
Metal dusting sous H.P. 
(570°C) 
Oxydation sous basse 




    2,1.10-08 2,1.10-09 
    2,8.10-08   
    3,8.10-08   
800HT 
trans. 
5,9.10-12       
3,2.10-10       
800HT 
long. 
1,6.10-10       
2,2.10-10       
AC66 
3,4.10-10   5,3.10-09 1,5.10-10 
    4,6.10-09 2,5.10-10 
    2,6.10-09   
HR120 
1,7.10-10       
2,0.10-10       
600 
    7,4.10-07   
    3,5.10-07   
    7,6.10-08   
601 
    1,8.10-08 2,2.10-09 
    1,9.10-08 1,1.10-09 
    1,1.10-08   
    7,4.10-07   
601H 
    9,4.10-09 1,0.10-09 
    1,3.10-08   
    1,6.10-08   
602CA 
  3,2.10-12 1,3.10-09 4,5.10-09 
  9,2.10-12 2,1.10-09 4,3.10-09 
  1,9.10-11     
625 
1,5.10-11 7,9.10-11 3,8.10-09 1,5.10-10 
3,6.10-11 8,5.10-10   3,1.10-10 
2,0.10-10       
690 
8,2.10-11 1,0.10-09 4,0.10-08 3,1.10-10 
3,2.10-10   3,4.10-08 5,9.10-10 
3,4.10-10   3,5.10-09   
693 
1,8.10-10 2,1.10-11     
2,4.10-10 1,9.10-11     
6,4.10-11       
718 




    8,6.10-09   
H230 
   1,1.10-09 
   3,4.10-10 
SPS 
NiFeCr+Cu 
4,1.10-11       
2,2.10-11       
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ANNEXE 4 : Courbes de variation de masse des échantillons des tests d’oxydation et de metal dusting préliminaires 
 
Les figures suivantes présentent les variations de masse des échantillons, dont la composition est détaillée dans 
l’Annexe 2, après corrosion à 700°C dans une atmosphère sous faible activité en carbone et avant dégradation 
par metal dusting à 570°C dans une atmosphère avec une activité en carbone plus faible que les deux tests 
principaux 
 
Figure A4.1 : Variations de masse des échantillons lors de l’essai sous basse pression partielle en dioxygène et 



























































































































































































































ANNEXE 4 : Courbes de variation de masse des échantillons des tests d’oxydation et de metal dusting préliminaires 
 
 
Figure A4.2 : Variations de masse des échantillons lors de l’essai de metal dusting à 570°C avec une activité en 
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ANNEXE 5 : Calculs thermodynamiques à l’équilibre pour évaluer l’effet du chrome sur les précipités de cuivre 
 
Des calculs ont été effectués à l’aide du logiciel Thermocalc avec la base TCFe7 en faisant 
varier la quantité totale en chrome dans un alliage NiFeCr proposant une concentration en 
nickel égale à celle du 800HT, la concentration en fer étant la variable d’ajustement, celui-ci 
ayant la même structure cristalline que le chrome. 
 
Figure A5.1 : Evolution de la fraction des phases γ-(Ni,Fe), γ-(Cu), σ et α-Cr en fonction de la concentration totale 
en chrome du système à 570°C 
 
 
Figure A5.2 : Evolution de la fraction des phases γ-(Ni,Fe), γ-(Cu), σ et α-Cr en fonction de la concentration en 
chrome dans la matrice γ-(Ni,Fe) à 570°C 
L’évolution de la fraction de précipités de cuivre en fonction de la concentration en carbone 
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ANNEXE 5 : Calculs thermodynamiques à l’équilibre pour évaluer l’effet du chrome sur les précipités de cuivre 
 
 
Figure A5.3 : Evolution de la fraction des phases γ-(Ni,Fe), γ-(Cu), α-Cr, (Cr,Fe)23C6 et (Cr,Fe)7C3 en fonction de la 
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ANNEXE 6 : Recommendations de protocole pour les essais de metal dusting 
 
 
I. Préparation des échantillons 
Les échantillons corrodés doivent présenter un rapport surface/volume très important pour 
minimiser l’influence des effets de bord. L’épaisseur doit toutefois être suffisante pour 
s’affranchir de toute modification de la composition à cœur du matériau. Les bords des 
échantillons sont chanfreinés pour réduire l’attaque préférentielle de ceux-ci.  
II. Expérience 
a. Agencement des échantillons 
Les échantillons testés doivent être suffisamment loin les uns des autres pour éviter la 
pollution par les produits de corrosion des échantillons environnants et minimiser les 
modifications induites sur le flux de gaz. Les échantillons doivent être suspendus et non posés 
pour éviter toute influence des appuis et tout déplacement induit par la formation des 
produits de corrosion. 
b. Mélange gazeux 
La montée en température se fait sous vide d’argon ou d’argon hydrogéné afin d’avoir une 
pression partielle en dioxygène proche de celle de l’atmosphère de metal dusting. Si cela 
n’est pas possible, la durée de la montée en température doit être négligeable devant la 
durée d’exposition. 
Le flux du mélange gazeux corrosif doit être suffisamment important pour s’assurer 
qu’il n’y ait pas d’évolution de la composition gazeuse entre l’entrée et la sortie. Pour s’en 
assurer deux échantillons d’un même alliage doivent être placés en amont et en aval du 
porte-échantillons. 
c. Déroulement de l’essai 
Une expérience isotherme ne doit pas être interrompue si les matériaux testés sont dégradés 
par piqûration. Des expériences de différentes durées doivent être effectuées pour suivre 
l’évolution de la piqûration en fonction du temps. Ceci permet de ne pas influencer la 
corrosion des matériaux par les contraintes thermiques induites par le refroidissement et de 
ne pas modifier les cinétiques de corrosion en nettoyant les échantillons. Les analyses se font 
donc uniquement après retrait définitif. 
 Les essais isothermes et cycliques peuvent être effectués pour étudier des matériaux 
présentant une corrosion généralisée. L’expérience isotherme continue semble toutefois la 
plus sûre pour estimer les cinétiques de corrosion.  
d. Arrêt et premières caractérisations 
L’arrêt du banc se fait sous flux d’argon ou d’argon hydrogéné afin de minimiser tout risque 
d’oxydation durant le refroidissement. 
Lors du retrait des échantillons les produits de corrosion peuvent être récupérés. Les 
échantillons sont nettoyés à la brosse pour éviter d’endommager la couche d’oxyde. Ils sont 
ensuite nettoyés aux ultrasons. 
